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CHAPITRE PREMIER 


Structure cristalline 
des métaux 


1. Généralités 


La plupart des éléments actuellement connus sont des métaux. 
Le Tableau 1 représente la classification de Mendéléev où sont don- 
nés les métaux et les éléments non métalliques. Les éléments Si, 
Ge, As, Se, Te, Sn,, (étain gris) sont considérés comme intermé- 
diaires entre les métaux et les éléments non métalliques. 

A l’état solide et en partie à l’état liquide les métaux se distin- 
guent par plusieurs propriétés caractéristiques : 

1) conductibilités thermique et électrique élevées; 

2) cocfficient de température de la résistivité positif; la résisti- 
vité des métaux purs s'accroît avec l'élévation de la température; 
à très basse température, un grand nombre de métaux (20 environ) 
passent à l’état supraconducteur; à l'approche du zéro absolu, la 
résistivité de ces métaux tombe par sauts jusqu'à une valeur très 
faible ; 

3) émission thermo-électronique, c’est-à-dire l'aptitude d'émet- 
tre des électrons sous l'effet d'échauffement ; 

4) bonne aptitude à la réflexion; les métaux sont opaques et 
ont un éclat métallique particulier ; 

5) propension élevée à la déformation plastique. 

Toutes ces propriétés caractérisent l’éfat métallique de la ma- 
tière. 

Les éléments non métalliques (métalloïdes) sont généralement 
fragiles, ne possèdent pas d'éclat métallique caractéristique et se 
distinguent par une conductibilité thermique et électrique basse 
ainsi que par un coefficient de résistivité négatif. 

Tous les métaux et alliages métalliques sont des corps cristal- 
lins. L’arrangement de leurs atomes (ions) est régulier et périodi- 
que à la différence des corps amorphes dont les atomes sont dispo- 
sés d’une manière chaotique. 

Les métaux fabriqués industriellement par les modes usuels 
sont des corps polycristallins constitués d’un grand nombre de 
petits cristaux (10-21 à 10-5 cm) dont la disposition relative diffère 
d’un cristal à l’autre. Les conditions de cristallisation examinées 
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dans ce qui suit leur confèrent une forme irrégulière; à la diffé- 
rence des monocristaux à forme régulière ils s'appellent cristallites 
ou grains de métal. 

Toutes les propriétés des métaux les plus caractéristiques (leur 
état métallique) s'expliquent par la présence dans ces corps des 
électrons de conduction très mobiles. 

La physique et la chimie nous enseignent qu'un atome est com- 
posé de noyau à charge positive et d'électrons, particules chargées 
négatives qui gravitent autour du noyau. Dans un état stationnaire, 


Fig. 1. Structure d’un métal. Les nœuds du réseau sont constitués d'ions 
positifs séparés par des interstices dans lesquels se déplacent des électrons 
libres 


l'atome est électriquement neutre. Le nombre d'électrons dans un ato- 
me est égal à la charge positive du noyau et correspond au numéro 
d'ordre de l'élément de la classification périodique (Tableau 1). 
On distingue les électrons périphériques (de valence), dont la liaison 
avec le noyau est négligeable, et les électrons internes, liés beau- 
coup plus fort avec le noyau. La liaison de l’atome avec l'électron 
est déterminée par l'énergie de libération de l'électron (potentiel 
d'ionisation), c'est-à-dire par le travail nécessaire pour libérer d’un 
atome isolé un électron appartenant à la couche externe. 

Si pour les métaux le potentiel d'ionisation varie de 4 à 9 eV, 
dans le cas d’ionisation unitaire des métalloïdes sa valeur courante 
dépasse 10 eV. 
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Généralités 


Suivant la théorie de la structure des métaux actuelle, les élec- 
trons de la couche externe sont si peu liés avec le noyau qu'ils sont 
capables de se détacher des atomes et de se trouver à l’état relati- 
vement libre, en formant un gaz dit électronique. 

Dans un ensemble d'atomes l’état métallique apparaît lorsque 
leur rapprochement rompt les liens qui rattachent les électrons 
des couches externes aux atomes isolés, et, 
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l'énergie de leur interaction (fig. 2,a). Coin- 
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Fig. 2. Encrgie potentiel- 
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à une distance supérieure à À, n'est possible 
qu’à la condition de l’exécution d’un travail défini contre les forces 
répulsives et attractives. C’est pourquoi les atomes d’un métal se 
disposent en composant un réseau cristallin régulier qui correspond 
au minimum d'énergie d'interaction des atomes. 

La figure 2,b représente le modèle d’un cristal métallique. Sa 
partie inférieure matérialise l’allure de la modification de l’éner- 
gie potentielle des atomes du réseau cristallin. Ces atomes (ions) 
occupent une position qui correspond à l'énergie potentielle mini- 


male. Les atomes situés à la surface possèdent une énergie poten- 
tielle plus forte. 
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L'état métallique est caractérisé par la stabilité élevée de la 
liaison. La mesure de cette stabilité est donnée par l'intensité de 
la chaleur de sublimation, terme qui traduit l'énergie nécessaire 
pour transformer un corps métallique solide en atomes isolés. 

La chaleur de sublimation varie dans les limites comprises entre 
20 et 220 kcal/atome-g. 

L'usage a consacré la division des métaux en métaux de tran- 
sition et simples. On sait que l’arrangement des électrons dans un 
atome correspond à l’ordre de leurs niveaux énergétiques. Ces ni- 
veaux sont désignés par ordre de leur éloignement du noyau 1s, 2s, 
3s, 3p (3d, 4s), 4p (4d, 5s), 5p (5d, 4f, 6s), Gp, 7s, 6d, 5f. C'est l'ordre 
dans lequel se produit l'occupation des niveaux électroniques. Pour- 
tant les électrons des métaux appartenant aux 4ème, 5ème Qt Gîme 
périodes (Sc à Ni, Y à Pd et La à Pt) occupent les niveaux 3d, 4d 
et 5d seulement après que les niveaux qui les suivent (4s, 5s, et 6s) 
ont été déjà remplis. Ces métaux aux niveaux d incomplets sont 
dits de transition. Les autres métaux dont les niveaux d sont com- 
plètement remplis (ou dont le niveau d est inoccupé, cas des métaux 
de petit numéro atomique) s'appellent métaux simples. 

Les métaux de transition se distinguent des métaux simples par 
leurs propriétés. Le sous-groupe électronique intérieur incomplet 
en présence des électrons sur l'orbite extérieure du cortège prédéter- 
mine de nombreuses propriétés de ces métaux et, entre autres, la 
variabilité de leur valence, le paramagnétisme, le ferromagnétisme 
de certains éléments (Fe, Ni, Co), la grande importance de la chaleur 
de sublimation et les températures élevées de fusion qui en résul- 
tent. 


2. Structure des métaux et méthodes 
de son étude 


Pour étudier la structure des métaux et des alliages, la métallogra- 
phie moderne fait appel à des méthodes d'investigation très variées *. 

Parmi ces méthodes les plus employées sont la macrographie, 
la micrographie et la métallographie par diffraction des rayons X. 

On appelle macrostructure la structure d’un métal ou d’un alliage 
discernable à l'œil nu ou avec un grossissement ne dépassant pas 20 
fois et, dans des cas particuliers, 40 fois (loupes ordinaires et bino- 
culaires, objectifs spéciaux pour de faibles grossissements à grand 
champ). La macrographie appliquée à l’étude de la structure permet 
de déterminer l’allure générale de la constitution cristalline de grands 
volumes de métaux. Si les cristaux du métal sont gros, on peut 
étudier leurs formes, grandeur et position relative. 


* Pour une description plus détaillée des méthodes d'étude des métaux 
et des alliages voir la bibliographie du chapitre I. 
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La macrostructure peut être établie : 

4) d’après les cassures. L'étude de la cassure est le mode le plus 
simple pour établir la structure cristalline des métaux. A la diffé- 
rence d’un corps amorphe (verre, colophane, etc.) la cassure d’un 
corps cristallin est granulaire (cristalline) (fig. 3,a). La cassure per- 
met de juger sur la grosseur des grains, les particularités de la coulée 


Fig. 3. Cassure d’un lingot de zinc GE et macrographie (b, X3) d’un acier 
moulé 


et du moulage (température de moulage, vitesse et uniformité de 
refroidissement de l’alliage, etc.), du traitement thermique, et sur 
certaines propriétés du métal qui en résultent ; 

2) d’après des coupes spéciales, c’est-à-dire des plaquettes pré- 
levées sur de grosses ébauches (lingots, pièces de forge, etc.) ou sur 
des pièces, et dont la surface est rectifiée pour être soumise ensuite 
à l'attaque par des réactifs appropriés. L'action des réactifs est 
basée sur leur aptitude à colorer différemment et à dissoudre les 
composantes variées des alliages, ainsi qu’à rendre évidents les mi- 
cropores, les tapures, etc. 
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L'examen d’une coupe permet d'établir: a) la forme et la posi- 
tion relative des grains dans le métal moulé (fig. 3,b); b) les fibres 
(cristallites déformées) des pièces de forge et estampées (voir fig. 44); 
c) les défauts qui perturbent la continuité du métal (porosité due 
au retrait, soufflures, cavernes, fissures, etc.); d) l'hétérogénéité 
chimique de l'alliage, etc. 

On donne le nom de microstructure à la structure des métaux et 
alliages examinée au microscope sous des grossissements impor- 
tants. 


Fig. 4. Micrographies du fer: 
a — 3150 b— 4100 


La métallographie microscopique employée pour l'étude de la 
microstructure est une des méthodes principales d'analyse métallo- 
graphique. Il en est ainsi parce que la microstructure du métal in- 
flue directement d’une façon qualitative sur nombreuses de ses 
propriétés. 

La métallographie microscopique permet de déterminer la gran- 
deur et la forme des grains, la position relative des phases consti- 
tutives de l'alliage, de mettre en évidence la structure caractéristi- 
que de certains modes de traitement et de révéler les défauts les 
plus infimes du métal (inclusions non métalliques, microfissures, 
etc.). 

Pour réaliser une micrographie, un échantillon est prélevé dans 
le métal à étudier pour obtenir une coupe en rectifiant soigneuse- 
ment un des plans de cet échantillon qui est ensuite poli et soumis 
à l’attaque par des réactifs spéciaux. 

L'attaque d’un métal composé de grains homogènes révèle leurs 
joints qui forment un réseau sombre et fin (fig. 4,a). Il arrive que 
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les différents grains du même métal aient une aptitude à l'attaque 
différente (fig.4, b). Il‘ en est ainsi parce qu’en réalisant la coupe, 
les grains à orientation différente sont taillés suivant des plans cris- 
tallographiques différents, déterminant la différence d'’acti- 
vité chimique. Ce phénomène fait que certains grains restent 
brillants recevant mal l'attaque par le réactif considéré, alors que 
d’autres sont attaqués fortement, diffusent la lumière et semblent 
plus sombres au microscope. 

La métallographie microscopique permet également de révéler 
les composantes isolées des alliages grâce à leur susceptibilité à 
l'attaque différente. 

Pour étudier la structure des métaux, on emploie le microscope 
métallographique, dans lequel l’objet est observé en lumière réflé- 
chie. Le grossissement pratique d'un microscope optique ne dépasse 
pas 1 000 à 1 500 x. Les dimensions des éléments de structure rendus 
observables par un tel appareil sont plus grandes que 0,15 ou 0,2 
(1 500 à 2 000 KX). 

De nos jours, les métaux sont étudiés également à l’aide 
des microscopes électroniques, dont le pouvoir grossissant va par- 
fois jusqu’à 100 000 X la gamme usuelle pour l'étude des métaux 
est comprise entre 7 000 et 25 000 x). L'appel aux ondes électroni- 
ques à longueur très faible (0,04 à 0,12 -10-* cm) permet de discer- 
ner des détails dont la dimension varie de 30 à 50 kX, c’est-à-dire 
100 fois inférieurs aux éléments observables dans un microscope 
optique. 

Au microscope électronique on observe soit les répliques de sur- 
face, qui ne sont que les copies du microrelief de l'échantillon, soit 
directement le métal préalablement laminé à l'épaisseur de quel- 
ques centièmes de mm et placé ensuite à l’anode d’une cellule d'élec- 
trolyse pour être aminci jusqu’à quelques centièmes de micron. 

La figure 5,a schématise l'exécution d’une empreinte de struc- 
ture obtenue à partir d’une coupe métallique prévue pour être 
observée dans un microscope électronique, alors que la figure 5,b 
montre une micrographie électronique. 

La distribution de tel ou tel élément dans le métal est étudiée 
les dernières années par la méthode des isotopes radioactifs (atomes 
marqués); une substance radioactive (isotope) est mélangée alors 
à une substance non radioactive. Dans tous les phénomènes dont le 
métal est le siège le corps radioactif se comporte de même que la 
composante de base, qui est une substance non radioactive. Pour- 
tant la radioactivité rend observable le déplacement des atomes 
marqués introduits. 


L'autoradiographie sert le même but. Si l’on place sur une plaque 
photographique spéciale un échantillon comportant un élément 
radioactif et si l'on développe ensuite cette plaque, on y découvre 
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des secteurs sombres produits par l'interaction entre l’émulsion pho- 
tographique et la substance radioactive, secteurs dont l'emplacement 
correspond à celui du corps radioactif dans l'échantillon. Ces sec- 


Fig. 5. Exécution d’une empreinte de vernis (a) et micrographie électronique 
(b) d'un alliage au titane (BT3), X 12 OUO: 


1 — coupe attaquée ; 2 — coupe et vernis porté à la surface à étudier; 3 — coupe ct gélatine 
portée sur la couche de vernis ; #4 — pellicule de vernis décollée de la coupe 


teurs sont agrandis ot fournissent ainsi une autoradiographie (fig. 6) 
qui permet de juger sur la distribution des atomes de la substance 
radioactive. 

Structure cristalline. C'est le terme sous lequel on désigne l’arran- 
gement des atomes dans un cristal réel. La distance entre les cen- 
tres des atomes voisins des cristaux s'appelle diamètre atomique 
puisque les diamètres atomiques et les dimensions des atomes ne 
sont pas supérieurs à À ou 5 kX (ce qui dépasse le pouvoir sépara- 
teur des microscopes optiques et électroniques), l’analyse struc- 
turale atomique s'effectue par rayons X. Elle est fondée sur la 
diffraction (réflexion) des rayons X d’une longueur d'onde très faible 
(0,2 à 2,0 kX) par les séries des atomes d'un corps cristallin. Le 
phénomène complexe d'’interférence des rayons X diffusés par les 
atomes du corps cristallin se produit de la même façon que dans le 
cas des rayons qui auraient subi une réflexion spéculaire par les 
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plans atomiques parallèles du cristal. Une telle réflexion peut avoir 
lieu lorsque la relation de Wulff-Bragg est vérifiée (fig. 7): 


24 sin Ÿ = nÀ, 


ù d est l’équidistance des plans parallèles les plus proches; 
Ÿ l'angle d'incidence du rayon sur le plan atomique; 
À la longueur d’onde des rayons X ; 
n le nombre entier (dit ordre de réflexion). 
Dans l'étude de la structure des métaux on recourt plus souvent 
à la méthode de Debye-Scherrer. Le principe d'obtention des radio- 


Fig. 6. MIS pe (a) et radiographie (b) d'un acier moulé à 0,33 % C 
00 (d’après S. Bokstein et A. Joukhovitski) 


Fig. 7. Illustration de la relation D'OMERES P-P'; Q-Q’ — plans réticu- 
aires 


2—850 
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grammes structuraux des échantillons polycristallins consiste à 
projeter sur cet échantillon un faisceau étroit de rayons X mono- 
chromatiques. Les cristaux d’un tel échantillon à orientation variée 
par rapport aux rayons X incidents comptent toujours un nombre 
important de plans réticulaires qui réfléchissent les rayons sous 
l'angle # nécessaire susceptible de vérifier la loi de Bragg. 

Pour une valeur déterminée de l’angle #, le rayon réfléchi par 
un cristal quelconque emprunte évidemment la direction maté- 
rialisée par la génératrice du cône dont l’axe est le prolongement du 
rayon incident. L'angle au sommet du cône est égal à 480. La ré- 
flexion de premier ordre correspond aux plans dont d >> À/2. Les plans 
à distance d plus grande produisent plusieurs cônes de réflexion 
d'ordres différents. 

Lorsque le nombre de cristaux réfléchissants est grand (il en 
est ainsi pratiquement lorsque leurs dimensions ne dépassent pas 1 
à 3 L), on obtient des cônes continus. 

En plaçant une plaque photographique plate à une certaine 
distance de l'échantillon, on obtient un système d’anneaux concen- 
triques qui sont l'intersection du cône par un plan. Dans les cas 
courants, les radiogrammes des polycristaux s’obtiennent non pas 
sur une plaque plate mais sur un film relativement étroit, appliqué 
à un châssis cylindrique. Le radiogramme présente alors une série 
d’arcs symétriques deux à deux. 

Le nombre et la disposition des arcs sur la radiographie révèle 
l’arrangement des atomes dans le corps cristallin et permet de mesu- 
rer la distance qui les sépare. L'analyse par rayons X détermine en 
plus de la structure cristalline les modifications dues au traitement 
du métal. 

Il est d'usage également d'employer les rayons X pour mettre 
en évidence les défauts internes. 

Les transformations dont le métal est le siège sont étudiées 
également par des méthodes d’analyse physico-chimique variées. 
L'observation de l’effet thermique permet de déterminer la tempé- 
rature de la transformation (analyse thermique) ; le type et les con- 
ditions dans lesquelles la transformation a eu lieu ainsi que la struc- 
ture de l'alliage peuvent être établis en partant des variations des 
propriétés physico-chimiques et, notamment, des propriétés magné- 
tiques (thermomagnétométrie), du volume (dilatométrie), de la ré- 
sistance électrique, de la susceptibilité à l’attaque dans les acides 
ou par essais mécaniques. 

Il est d'usage d'avoir recours à plusieurs méthodes qui se complè- 
tent réciproquement en permettant ainsi de porter un jugement 
plus valide sur la structure et les propriétés des métaux et des allia- 
ges, définies par la composition chimique et les modes de leur trai- 


tement. 
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3. Structure cristalline des métaux 


Réseaux cristallins des métaux. Un cristal métallique est constitué 
d'atomes répartis suivant une succession déterminée qui se repro- 
duit périodiquement dans tout le volume. 

Si l’on rattache en pensée les centres des atomes, on obtient un 
système formé par une multitude de parallélépipèdes égaux. Ce 
système s'appelle réseau cristallin tridimensionnel ou spatial. Le plus 
petit parallélépipède qui permet de reproduire tout le réseau tridi- 
mensionnel par les translations continues de ces éléments dans les 


Fig. 8. Mailles élémentaires de réseaux de translation différents 


trois directions porte le nom de maille élémentaire. Les réseaux spa- 
tiaux des corps variés se distinguent par la forme et les dimensions 
des mailles élémentaires. 

Pour définir le réseau spatial de tel ou tel cristal on recourt à 
un système de référence tridimensionnel dont les axes sont choisis 
de façon qu’ils coïncident avec trois arêtes quelconques du cristal, 
qui convergent vers le même point, mais qui se situent dans des 
plans différents. 

Les réseaux cristallins forment sept systèmes de réseaux de tran- 
slation en fonction de la relation entre les unités axiales et les angles. 

Désignons les arêtes ou rangées de la maille (parallélépipède} 
par a, b, cet les angles entre les arêtes par &, f et y. Alors les sept 
systèmes cristallins correspondent aux formes suivantes de mailles 
(fig. 8): 

1) triclinique (fig. 8a):a<bzÆc; a = By 90°; 

2) monoclinique (fig. 8,b):aæ bc; a — y — 90°; 6 - 90°; 

3) rhombique (fig. 8,c): abc; a = B = y — 90°; 


2* 
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4) hexagonale (fig. 8,d): a = bc; a = f — 90°; y = 120°; 
5) rhomboédrique (fig. Se): a — b=c; œ = ff = y = 90°; 
6) tétragonale (fig. 8,f)}: a =b#c; a = B — y — 90°; 

7) cubique (fig. 8,g): a = b=c; à = B — y — 90°. 


Les réseaux tridimensionnels s'obtiennent lorsqu'on a imposé 
les directions et les valeurs des trois translations; ce type de ré- 
seaux est dit réseau de translation simple. 

Les réseaux cristallins les plus courants parmi les métaux peu- 
vent être considérés comme un ensemble de réseaux de translation 
simples déplacés l'un par rapport à l’autre. 

Le réseau de la majorité des métaux usités dans l’industrie 
s'établit d'après un des systèmes suivants à symétrie élevée et à 
empilement compact des atomes : cubique centré, cubique à faces cen- 
trées et hexagonal. 

La figure 9 donne une illustration purement conventionnelle des 
réseaux cristallins de ces types et schématise l’empilement de leurs 
atomes (ions), en rendant ainsi plus directe l'intelligence de cha- 
cune de ces structures. Les schémas des empilements montrent les 
atomes (ions) comme des sphères dont les diamètres les rendent 
jointives. Il ne faut pas en déduire, évidemment, qu’un atome est 
un solide sphérique ; les noyaux des atomes étant couverts pourtant 
par des enveloppes électroniques génératrices des champs répulsifs, 
ce mode de figuration a fait ses preuves. 

Comme on le voit sur la figure 9,a, les atomes d'un réseau cubi- 
que centré occupent les sommets du cube, un atome se trouvant au 
centre de ce cube. Voici les métaux qui ont cette structure: Rb, K, 
Na, Li, Ti, Tls, Zrp, Ta, W,, Mo, V, Fe,, Cr, Nb, Ba. 

Dans un réseau cubique à faces centrées les atomes se disposent 
aux sommets du cube et au centre de chaque face (fig. 9,b). C'est lo 
type de réseau des métaux : Ca, Ces, Sr, Th, Pb, Sc,, Las, Ni, Ag, 
Au, Pd, Pt, Rh, Ir, Fe,, Cu, Cosg. 

Un réseau hexagonal (fig. 9.c) est composé d’atomes placés aux 
sommets et au centre des bases hexagonales du prisme ; trois atomes 
se trouvent dans le plan médian du prisme. Cet empilement est 
caractéristique des métaux Hf, Mg, Ti, Cd, Re, Os, Ru, Zn, Co,, 
Be, Cas, Sep, Ÿ, La,, TL, Zre. 

Enfin certains métaux (Mn,, In) ont un réseau tétragonal. 

Les dimensions d'un réseau cristallin sont définies par les équi- 
distances, terme sous lequel on comprend les distances entre les plans 
atomiques parallèles qui forment la maille élémentaire (fig. 9). 


* a, B, y indiquent qu'aux températures différentes les métaux corres- 
pondants ont une structure cristalline différente. 
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L'équidistance d’un réseau s'exprime en angstræms À (1 À — 
= 10-58 cm) ou en kX (1 kX — 1.00202-10-8 cm). 

La valeur de l’équidistance (a) d'un réseau des métaux à système 
cristallin cubique est comprise entre 2,86 et 6,07 KX. Dans le systè- 
me hexagonal, a — 2,28 à 3,98 kX et c = 3,57 à 6,52 kX. 


Fig. 9. Types de réseaux cristallins des métaux et empilement de leurs atomes: 
a — cubique centré; b — cubique à faces centrées; € — hexagonal 


On conçoit aisément que la maille élémentaire d’un réseau cubi- 
que centré compte deux atomes. dont l’un se trouve au centre du 
cube et l’autre est constitué par des atomes qui se trouvent aux 
sommets. Puisque chaque atome du sommet appartient simultané- 
ment à toutes les huit mailles, il n’y a que !/, de la masse de cet 
atome qui fait partie de la maille considérée et l’ensemble du réseau 
compte 1 + !/; x 8 — 2 atomes dits de base. 
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Chaque maille élémentaire d’un réseau cubique à faces centrées 
compte quatre atomes, dont un (suivant le même calcul que dans 
le cas du réseau cubique centré) constitue la somme des atomes au 
sominet (!/4 x 8) et trois, constitués par ceux qui se trouvent au 
centre des faces, appartiennent chacun à deux réseaux. On en tire: 
a x 6 +4, x 8 = 4 atomes. 

La maille élémentaire d'un réseau hexagonal compact compte 
six atomes (3 +- 17, x 12 + 1/, x 2 = G). 

La densité d’un réseau cristallin, c'est-à-dire le volume occupé 
par les atomes qu'on peut considérer comme des sphères suffisam- 


Fig. 10. Schéma montrant 
le nombre d'atomes équi- 
distants de l'atome consi- 
déré (4) et qui en sont les 
voisins les plus proches 
dans des réseaux cristal- 
lins variés : 
a — (12; b — CS: ce — H12 
(d’après S. Steinberg) 


ment rigides (voir fig. 9), est caractérisée par l'indice de coordination 
vu coordinence, terme qui indique le nombre d’atomes situés à une 
distance égale et minimale de l’atome considéré. Plus la coordi- 
nence est grande, plus l’empilement des atomes est compact. 

La distance minimale entre les atomes d’une maille élémentaire 


3 ° ,4a7 à : Re 
cubique centrée correspond à “1. C'est la distance qui sépare l'atome 


considéré de ses 8 voisins (fig. 10,b). On en déduit que la coordinence 
de ce réseau est égale à 8 (CS) et le coefficient d’empilement 
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(rapport du volume occupé par les atomes au volume de la maille) 
vaut 68 %. 

Pour une maille cubique à faces centrées, la coordinence est éga- 
le à 12 (C12), chaque atome comptant 12 voisins situés à une 
distance minimale ev3 (fig. 10,a). 

L'indice de coordination du réseau hexagonal compact dont le 
rapport c/a — 1,633 est 12 (H12) qui correspond également à une 
densité maximale (fig. 10,c). Dans la majorité des métaux à struc- 
ture cristalline hexagonale, la va- 
leur de c/a est comprise entre 1,57 et 
1,64, c'est-à-dire son écart de 
l’empilement compact (c/a — 1,633) 
est plutôt faible. 

Lorsque la valeur dec/a se dis- 
tingue nettement de 1,633 (cas de 
zinc et de cadmium, par exemple), 
la coordinence du réseau hexagonal 
est égale à G. 

Le réseau cubique à faces cen- 
trées et le réseau hexagonal (c/a — 
= 1,633) sont les structures les plus 
compactes, leur coefficient d'empi- 
lement étant de 74 %. 

Lorsque la coordinence diminue 
jusqu’à 6, le coefficient d'empile- 
ment n’est alors que de 50 %,et F — 
lorsque l'indice de coordination de- Fig: 11. Réseau cristallin de l'an- 
vient 4, le coefficient d'empilement Himoins 
ne vaut que 25 %. 

Les réseaux cristallins des métaux de la classification périodique 
qui se trouvent à la limite des métalloïdes et qui sont dits parfois 
éléments semi-métalliques, ainsi que des éléments non métalliques 
sont plus compliqués et ont une coordinence plus faible. 

L'indice de coordination des structures cristallines des éléments 
semi-métalliques et non métalliques du sous-groupe B, des groupes 
VII, VI, V et, en partie, IV peut être défini par la formule 8 — NW, 
où V est le numéro du groupe de la classification auquel appartient 
l'élément considéré. Ainsi, As, Sb, Bi appartiennent au groupe V B, 
leur coordinence est donc 3. 

La figure 11 représente le réseau cristallin de l’antimoine, carac- 
téristique également de l’arsenic et du bismuth ; on voit les doubles 
rangées d’'atomes dont chacun compte trois voisins immédiats. 

La figure 12 montre les structures du diamant et du graphite. 
Le silicium, le germanium et l’étain gris (Sn,) qui font partie du 
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groupe IV ont une structure analogue à celle de diamant. Suivant 
la règle 8 — N, dans le cas du diamant, chaque atome de la struc- 
ture (fig. 12,a) compte quatre voisins équidistants. La structure du 
graphite (fig. 12.b) est constituée par des atomes à arrangement 
hexagonal des couches de façon que la troisième couche se trouve 
juste au-dessus de la première. 

Notation des plans ou faces En eo Pour définir la 
position des plans ou faces cristallographiques (qui passent par les 
atomes), on emploie dans le cas des réseaux spatiaux les indices 
(kk!) qui représentent trois nombres rationnels entiers inversement 
proportionnels aux segments axiaux tranchés par le plan considéré 
sur les axes de coordonnées. Les unités de longueur dans le sens de 
ces axes sont prises égales aux longueurs des arêtes de la maille élé- 
mentaire. 

Voici des exemples de notation des plans. Etablissons-la d’abord 
pour les plans du cube. Comme on le voit sur la figure 13,a, chaque 
plan de cube ne coupe qu’un seul axe, les segments étant égaux 
(1, co, co); (00, 4. co); (00, oo, 1). Les valeurs inversement propor- 
tionnelles aux segments tranchés sont respectivement: 1, O0, O; 
0, 1, 0; 0, 0, 1. Il est d’usage de mettre les indices des plans hklI 
entre parenthèses et de ne pas les séparer par des virgules (100), 
(010), (001). 

Le réseau cubique, en plus des plans de cube (fig. 13,a), compte des 
plans octaédriques (111) (fig. 13,b) et des plans de dodécaèdre rhom- 
bique (110) (fig. 13,c). 

Il faut retenir que les indices caractérisent non pas un plan quel- 
conque mais tout un groupe de plans parallèles. 

On conçoit aisément que la densité de l’arrangement atomique 
varie d’une face à l’autre. Ainsi, le réseau cubique centré du plan 
(100) ne compte que 1 atome (!/, x 4). Le plan du dodécaëdre rhom- 
bique (110) du même réseau compte 2 atomes: 1 atome se trouve à 
l’un des sommets (1/, x 4) et 1 atome au centre du cube. Dans 
le réseau cubique à faces centrées l’empilement le plus compact 
correspond à un octaèdre (111) et dans le réseau cubique centré au 
plan (110). 

Indices des directions. Pour déterminer la direction au sein d’un 
cristal, on choisit une droite qui passe par l’origine du système car- 
tésien. La définition univoque de sa position est donnée par les 
indices mnp de la première maille par laquelle passe cette ligne. 
Aussi les indices mnp sont-ils également des indices de direction. 
Appelons par convention par indices cristallographiques d’une droite 
de maille (de direction) les trois nombres entiers premiers entre 
eux caractérisant l'angle voisin situé dans la direction considérée 
et mesurée en unités axiales. Les indices cristallographiques des 
directions sont mis entre crochets [mnpl]. 


. a ; e DE 
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Fig. 12. Réseau cristallin du diamant (a) et du graphite (+) 
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Fig. 13. Plans atomiques et directions 
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A titre d'exemple voici les indices des directions principales 
d'un réseau cubique (fig. 13,d). Les indices des axes du réseau: 
YX [100]; Y [1010]; Z [001]. Les indices des diagonales des faces: 
[110]; [101]; [110]. Les indices de la diagonale spatiale: [111]. 

Pour un réseau cubique, les indices de la direction [mnp] perpen- 
diculaire au plan (hkl) sont égaux numériquement aux indices de ce 
plan. Ainsi, les indices de l’axe X sont égaux à [100], alors que les 
indices du plan perpendiculaire à l'axe X sont égaux à (100). 

Anisotropie. La différence dans la densité de l'empilement 
atomique du réseau cristallin suivant les directions variées fait que 
les nombreuses propriétés des cristaux (chimiques, physiques, méca- 
niques) changent avec la direction. Cette différence des propriétés 
d’un monocristal dans des directions cristallographiques différen- 
tes s'appelle anisotropie. 

Un cristal est un corps anisotrope à la différence des corps amor- 
phes qui sont isotropes (verre, matières plastiques, etc.) et dont les 
propriétés ne sont pas liées à la direction. 

Les métaux employés dans l'industrie sont des corps polycris- 
tallins, c’est-à-dire composés d’un grand nombre de grains ani- 
sotropes. Nous avons déjà dit que dans la grande majorité des cas, 
l'orientation varie d’un grain à l’autre ; c’est pourquoi les proprié- 
tés sont à peu près les mêmes dans toutes les directions, ce qui rend 
un polycristal isotrope. Cette isotropie imaginaire n'a pas lieu 
lorsque l'orientation des grains est la même ; on y parvient partielle- 
ment à créer un tel effet par déformation à froid ; dans ces condi- 
tions le métal acquiert l’anisotropie. 


4. Structure des cristaux réels 
des métaux 


L'arrangement des atomes d’un cristal unitaire réel, c’est-à-dire 
d'un monocristal, ou d’un grain quelconque de métal polycristallin 
n’est pas parfait dans tout le volume. 

Les cristaux réels comptent un grand nombre de défauts ou imper- 
fections qui influent sur les propriétés des métaux (alliages) et leur 
comportement pendant les transformations de toutes sortes. On 
distingue les défauts de structure suivants: 1) ponctuels, 2) linéaires 
et 3) de surface. 

Les défauts ponctuels sont petits dans les trois directions. 

La formation des défauts ponctuels est liée au déplacement par 
diffusion * (déplacement thermique) des atomes et à la présence 


* Le. terme de diffusion traduit le déplacement des atomes dans un corps 
cristallin à des distances qui dépassent les distances interatomiques moyennes 
du corps considéré. Lorsque ce déplacement des atomes.n’est pas lié à la modi- 
fication de la concentration dans des volumes isolés, le phénomène s'appelle 
autodiffusion. 
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dans le métal des impuretés qui perturbent son réseau cristal- 
lin *. : 

Le phénomène de diffusion dans un corps cristallin s'explique 
par le fait que sous l’action de l'agitation thermique des atomes 
isolés, dont l'énergie cinétique dépasse nettement les valeurs moyen- 
nes, peuvent quitter leurs positions régulières dans les nœuds du ré- 
sceau cristallin pour passer dans les interstices (fig. 14,a), à la surface 
du cristal (fig. 14,b) ou dans la dislocation voisine (voir dans ce qui 
suit). 

Un atome chassé de la position d'équilibre dans un interstice 
est dit interstitiel ou disloqué alors que l’emplacement vide qui se 
forme dans le nœud du réseau est dit lacune ou trou. L'apparition 
des atomes interstitiels et des lacunes déforme le réseau (fig. 14) et 
cette déformation se perpétue sur 5 ou 6 mailles. 

Les lacunes sont en mouvement continu dans le réseau. Un atome 
à énergie accrue adjacent à la lacune peut prendre sa place (fig. 14,b). 
La lacune se déplace alors là où était cet atome. Ce déplacement se 
produit jusqu'au moment où la lacune débouche à la surface du 
cristal. Plus la température est élevée, plus le nombre de lacunes 
est grand et plus la présence d’une lacune dans un nœud du réseau 
est courte. Lorsque la température est proche de celle de la fusion, 
le nombre de lacunes est de 1,0 % par rapport au nombre d'atomes 
du réseau. La formation des lacunes n’entraîne pas nécessairement 
le passage de l’atome dans l’interstice. Le nombre de lacunes ne 
correspond donc pas à celui des atomes interstitiels. A —+-20 °C, le 
nombre de lacunes dans le cuivre est 10% fois plus grand que celui 
des interstitiels. Les lacunes sont produites le plus souvent par 
évaporation des atomes qui quittent la surface et passent dans l’at- 
mosphère ambiante. L'emplacement de l'atome évaporé est occupé 
par un autre atome qui vient de l’intérieur du cristal. Au droit de 
ce dernier atome il se forme une lacune, qui ne donne pas lieu à 
l'apparition d’un interstitiel. 

Cette allure de la formation des lacunes s'observe dans les réseaux 
cristallins des métaux à empilement compact, où la production des 
interstitiels est pratiquement rendue impossible par la perturbation 
brutale du réseau. Les défauts ponctuels peuvent être également 
dus à l'insertion des atomes étrangers d'impuretés, qui, générale- 
ment, existent même dans le plus « pur» des métaux. 


* L’arrangement des atomes dans les nœuds d’un réseau cristallin cor- 
respond à l’état d'équilibre. En cette position, l'énergie potentielle des atomes 
est minimale. Pour sortir les atomes de cet état d'équilibre, il faut effectuer 
un travail susceptible de vaincre les forces interatomiques. Dans ces conditions, 
les atomes et l’ensemble du réseau acquièrent une énergie accrue. Un tel désé- 
tn perturbe le réseau en incurvant ses lignes, ses plans, changeant les 
distances interatomiques, etc. 


Passage de l'atome 
à La Surface 


Atome dislog 


b) 


Fig. 1%. Défauts ponctuels de la structure cristalline 


7) 
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Ainsi, de nos jours il est possible d'obtenir des monocristaux 
de germanium d'une pureté qui atteint 99,99999999 % (1 atome 
d'impureté sur 10 000 000 000 d’atomes) ; mais même dans ce cas-là, 
un atome-gramme contient 101? atomes étrangers. Dans l'entourage 
de l'impureté le réseau est compromis, sa structure est perturbée ; 
les atomes et la partie du réseau adjacents aux atomes étrangers se 
distinguent donc dans l'ensemble par une énergie accrue. 


a) Vecteur de Burgers 


Fig. 15. Dislocations coin dans un cristal à structure cubique: 


a — schéma spatial de la dislocation coin; b — schéma de l’arrangement des atornes dans In 
zone de dislocation 


Les défauts linéaires, petits dans le sens de deux dimensions et 
étendus dans le troisième, s'appellent dislocations. La figure 15 repré- 
sente un réseau cristallin à dislocations coin. 

Une dislocation coin est un défaut linéaire dû à la présence dans 
le réseau cristallin d'un demi-plan atomique « en trop » perpendi- 
culaire au plan de la figure. 

Le demi-plan (fig. 15) peut se trouver soit au-dessus du plan de 
glissement, soil au-dessous. 

Dans le premier cas on dit que la dislocation est positive et on 
la désigne par le signe L, et dans le deuxième on dit qu'elle est 
négative et on la note par le signe T (fig. 15). 

Le bord du demi-plan correspond au bord de la dislocation coin, 
dont la longueur peut atteindre de nombreux milliers de distances 
interatomiques. Le réseau cristallin se trouve fortement perturbé 
sur une longueur de 5 à 7 diamètres atomiques tout autour de la 
dislocation. À mesure que la distance augmente, la perturbation 
s'évanouit rapidement. 

Pour définir la valeur de la perturbation du réseau cristallin 
sous l'effet de la formation des dislocations, on peut procéder de la 
manière suivante. 
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La figure 16,a représente un réseau cristallin parfait. Il tombe 
sous le sens qu’en suivant le circuit du côté long de cinq équidistan- 
ces (de À vers B, de B vers C, etc.), on obtient un carré fermé, ce qui 
signifie que le degré de distorsion du réseau est nul. Lorsque le 
réseau comporte une dislocation coin, il est impossible en allant du 
point À vers B, C, D et E d'obtenir un circuit fermé au côté long de 
cinq équidistances. L’imperfection produite par la dislocation est 
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Fig. 16. Réseau cristallin parfait (a) et à vecteur de Burgers (b) 


déterminée par le « défaut de fermeture » du circuit EA — 6, qu'on 
appelle vecteur de Burgers ou vecteur de glissement. Pour les dislo- 
cations coin, le vecteur de Burgers est perpendiculaire à la ligne de 
dislocation. 

En plus des dislocations coin, il convient de distinguer encore 
dislocations vis. Les dislocations vis peuvent être obtenues par glisse- 
ment partiel au sein d’un cristal (fig. 17). 

Une telle dislocation peut incurver les plans cristallins à droite 
du plan @, la valeur de leur déformation diminuant avec l'éloigne- 
ment du plan de dislocation. Il en résulte que les atomes au-dessus 
du plan (ronds blancs) et au-dessous du plan (ronds noirs) adoptent 
les positions indiquées sur la figure 17,b. Dans la zone perturbée, 
les atomes se disposent suivant une ligne hélicoïdale. 

Comme on le voit sur la figure 17 (fléchette à droite), la bande 
« hélicoïdale » EF est parallèle au vecteur de Burgers. Il en résulte 
qu'à la différence de la dislocation coin, le vecteur de Burgers de la 
dislocation vis est parallèle à la ligne de dislocation. 

En plus des dislocations coin et vis il existe des dislocations 
mixtes et partielles. 
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Les dislocations ne se forment pas par introduction spéciale d'un 
demi-plan ou par glissement du réseau à une équidistance bien 
qu’en définitive leur formation ait à l’origine les phénomènes dont 
les résultats viennent d’être exposés. 


—<—— Vecteur de Burgers 


Fig. 17. Formation d’une dislocation vis (a) et disposition des atomes autour 
de la ligne de la dislocation vis (b) 


Les dislocations apparaissent en cours de cristallisation et surtout 
lors de la déformation du métal. 

La densité des dislocations * dans un métal avant déformation 
est de 10* à 108 par 1 cm’, alors qu’après déformation ce nombre s’élè- 
ve à 10° par 1 cm*. 

Les défauts de surface ou plans qui ne sont petits que suivant 
une seule dimension représentent des surfaces de séparation entre 
les grains isolés (blocs) d'un métal polycristallin. 

Chaque grain de métal est souvent fragmenté en particules des 
dizaines de fois plus petites qu'un grain, ces fragments à leur tour 
sont composés de blocs isolés qu’on appelle souvent blocs de mosaïi- 
que (fig. 18,a et b). 

Les grains de métal sont désorientés les uns par rapport aux 
autres de la valeur de plusieurs dizaines de degrés, alors que les 
fragments, de la valeur de plusieurs degrés. 

Les blocs sont tournés les uns relativement aux autres à des angles 
variant de plusieurs secondes à quelques minutes et leurs dimen- 


D . 


sions sont de trois à quatre ordres inférieures à celles des grains 


* La densité des dislocations d'un cristal est caractérisée par le nombre 
de dislocations par 1 cm® de la surface du cristal ;: on suppose que la distribution 
des dislocations soit régulière, ce qui ne se justifie pas toujours. 
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(10-5 à 10-41 cm). Si l’on ne tient pas compte des défauts ponctuels, 
au sein de chaque bloc les réseaux sont presque parfaits. 

Les causes de la formation d’une structure mosaïque ne sont pas 
encore claires ; ce qui est sûr, c’est qu'elles sont liées à l'allure par- 
ticulière de la cristallisation. L'étude de la mosaïque (des blocs) 


Fig. 18. Fragments du grain du fer (a) et blocs dans le molybdène (b) 


présente un grand intérèt, puisque les dimensions des blocs influent 
sur les propriétés du métal. 

Les joints entre les cristaux (grains) isolés forment une zone 
intermédiaire d'une épaisseur de 5 à 10 diamètres atomiques au 
sein de laquelle le réseau d’un cristal à orientation cristallographi- 
que définie se transforme en réseau d’un autre cristal à autre direc- 
tion cristallographique. C'est pourquoi la disposition relative des 
atomes est moins régulière dans les joints du grain qu'à l’intérieur 
(fig. 19). 

D'autre part, les joints des grains des métaux employés dans 
l’industrie sont le siège de concentration de certaines impuretés qui 
perturbent encore plus la disposition régulière des atomes. 
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A la limite des blocs de mosaïque on observe également des per- 
turbations, quelque peu plus faibles il est vrai. 

Selon les vues modernes, les joints des blocs de mosaïque ainsi 
que les joints des grains (fragments) de métal, dont les directions 
cristallographiques principales des réseaux forment entre elles un 
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Fig. 19. Modèle de la disposition des atomes aux joints et de l'énergie poten- 
tielle aux joints et dans le volume du grain (d'après K. Bounine) 


angle relativement faible (pas plus de 5°), sont constitués de di- 
slocations. défauts élémentaires du réseau. 

Le défaut d'empilement fait que sur les joints des grains (blocs 
de mosaïque) les atomes ont une énergie potentielle élevée. L'énergie 
est également accrue dans le cas des atomes disposés à la surface des 
cristaux (du fait que les forces de l'interaction interatomique ne se 
compensent pas). 
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CHAPITRE II 


Cristallisation 
des métaux et structure 
du lingot métallique 


1. Cristallisation primaire des métaux 


Le passage du métal de l’état liquide à l’état solide s'appelle cristal- 
lisation primaire. Elle se produit lorsque le corps passe à un état 
thermodynamique plus stable à énergie libre Æ plus faible. Si la 


transformation s'accompagne d’un faible changement de volume, 
a *:- 
On à ” : 


E--H—TS, 


où À est l'énergie totale du système ; 

T la température absolue ; 

S l’entropie. 

La modification de l'énergie libre des états liquide et solide en 
fonction de la température est matérialisée par la figure 20. A la 
température T,, les valeurs des énergies libres des états liquide et 
solide sont égales. La température T, correspond à la température 
d'équilibre de la cristallisation (ou de la fusion) du corps consi- 
déré, celle de la coexistence des deux phases (liquide et solide). La 
zone à droite de 7, est celle où le métal liquide est plus stable, sa 
marge d'énergie libre étant plus faible, alors qu'à gauche de cette 
limite se trouve la zone de stabilité supérieure du métal solide. 

Le phénomène de cristallisation est dû à une différence d’éner- 
gies libres, l'énergie libre du métal solide étant plus faible que celle 
du métal liquide. 

On en déduit que la cristallisation ne peut avoir lieu que dans 
les conditions d’un surrefroidissement du métal, lorsque sa tempé- 
rature est inférieure à 7. La différence entre la température T, et 


la température 7; à laquelle se produit la cristallisation porte le 
nom de surfusion 


AT =T,—T.. 
La figure 21 représente les courbes qui illustrent le phénomène 
de cristallisation des métaux purs au cours de refroidissement à des 


* Le deuxième principe de la thermodynamique stipule qu'aucun proces- 
sus ne peut se produire spontanément sans dépense de l'énergie libre du système. 
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vitesses variées. Lorsque le refroidissement est très lent, le niveau 
de la surfusion est faible et la cristallisation se produit à la tempé- 
rature voisine de celle d'état d'équilibre (fig. 21, courbe V,). A la 
température de cristallisation, la courbe forme un palier (arrêt dans 
la diminution de la température) qui trahit le dégagement de cha- 
leur latente de solidification *. 
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Fig. 20. Modification de l'énergie libre Fig. 21. Courbes de refroidisse- 
Æ du métal en fonction de la tempé- “ ment du EE pe 
rature 


Le degré de surfusion croît avec l'augmentation de la vitesse de 
refroidissement (courbes V,, V3, fig. 21), et la cristallisation s'effec- 
tue à des températures beaucoup plus basses que celle qui corres- 
pond à la solidification à l’état d'équilibre. Le degré de surfusion 
maximal est déterminé par la nature et la pureté du métal, mais dans 
les cas courants il ne dépasse pas 10 à 30 °C. Plus le métal liquide 
est pur, plus il est stable, c'est-à-dire plus il est apte à la surfusion. 


* Pendant la fusion le métal absorbe la chaleur transmise aux atomes 
pour qu'ils acquièrent l'énergie de mouvement nécessaire, c’est-à-dire pour 
qu’ils « rompent » le réseau cristallin du métal. Cette chaleur est dite latente 
La cristallisation produit le phénomène inverse: le dégagement d'énergie 
(chaleur) sous forme de chaleur latente de solidification. Elle compense la 
chaleur qui s'échappe dans l’espace ambiant et produit sur la courbe de refroidis- 
sement un palier qui traduit l’arrèt dans la baisse de la température. 
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La cristallisation commence, comme l’a établi D. Tchernov, par 
la formation des germes (centres'de cristallisation) et se poursuit 
avec leur développement. | 

La figure 22 montre qu'un alliage liquide dont la surfusion est 
poussée au-dessous de T4, compte de nombreux secteurs dans les- 
quels se forment des germes cristallins stables aptes à la croissance. 

Tant que les cristaux en formation s’accroissent librement, leur 
forme géométrique est régulière (fig. 22). Mais lorsqu'ils entrent en 


Fig. 22. Cristallisation (d’après 1. Mirkino) 


contact avec d’autres cristaux, leur forme régulière se perturbe, 
car au droit des contacts les faces n'augmentent plus. La croissance 
ne se poursuit que dans les directions qui laissent un libre accès au 
liquide d’« alimentation ». Il en résulte que la forme géométrique 
régulière des cristaux primitifs après solidification se perturbe, 
devient irrégulière et autorise la nouvelle appellation de cristalli- 
tes ou grains (fig. 22). 

Formation spontanée des centres de germe. La cristallisation 
donne lieu à des phénomènes complexes et multiples. Il est surtout 
difficile de s’imaginer les stades primaires du processus lorsqu'il 
se forme dans un liquide le premier petit cristal qui devient le centre 
de cristallisation. 11 semble que pour tirer au clair les conditions de 
son apparition, il faut avoir une idée bien nette de la structure de la 
phase mère, c'est-à-dire du métal liquide. 

A la différence de l’état gazeux à arrangement chaotique des ato- 
mes, il a été établi de nos jours que dans un métal liquide les atomes, 
malgré leur grande mobilité, sont disposés dans un certain ordre 
défini par les forces interatomiques. 

De même que dans un cristal de métal, les atomes (ions) d'un 
métal liquide ne se déplacent pas librement, mais oscillent autour 
des positions d'équilibre. Pourtant à la différence d'un corps cris- 


38  Cristallisation des mélaux et structure du lingot 


tallin solide, dans lequel les atomes oscillent autour de certaines 
positions d'équilibre moyennes (constantes pendant une durée plutôt 
longue et à disposition régulière dans l’espace), dans un métal liquide 
ces positions d'équilibre moyennes se déplacent elles-mêmes sans 
cesse. 

L'étude radiographique a permis d'établir qu'aux températures 
voisines de la solidification, il se forme dans de faibles volumes de 
métal liquide des groupes d’atomes dont 
l'arrangement s'apparente à celui caractéris- 
tique d’un métal solide. Ces groupes portent 
le nom de fluctuations de phase ou d’hété- 
rophase. Une fois apparues elles peuvent 
exister un certain temps, puis disparaître 
pour apparaître de nouveau dans un autre 
volume élémentaire de liquide, etc. Dans des 
conditions déterminées, ces groupes acquiè- 
rent une stabilité accrue et se transforment 
en centres de cristallisation (germes). 

La formation du germe est favorisée par 
la distribution irrégulière de l’énergie entre 

Grosseur dugermeR les atomes de ia matière. A chaque tempé- 
Fig. 23. Modification de rature donnée, l'énergie de la majorité des 
l'énergie libre pendant la atomes atteint une valeur moyenne. Pour- 

germination: tant dans de faibles volumes de matière 


3 — sous l'effet de la forma- : se : L à _ 
tion d'un nouveau volume à il existe toujours un certain nombre d’ato 


Modificalion de l'énergie Libre AE 


énergie libre moindre: £— Mes dont l’énergie est inférieure ou supérieu- 
que Pet Re Mae se. re à la moyenne. Ces écarts fortuits et tem- 
la modification totale poraires de l'énergie des atomes isolés ou des 


groupes d'’atomes de la valeur moyenne 

(pour la température considérée) sont appelés fluctuations d'énergie. 

La cristallisation produit des germes d’une grandeur variée. 
Pourtant les germes ne sont pas tous susceptibles de grandir. 

Leur développement n’est possible qu’à la condition de la dimi- 
nution de l'énergie libre. 

La modification de l'énergie libre AE d’un système pendant la 
formation d’un germe de phase solide dans un métal liquide peut 
être exprimée par la formule suivante: 


(AE = —VAf+08, (1) 


où V est le volume du germe; 
S sa surface; 
o le coefficient de la tension superficielle entre les phases solide 
et liquide; 
Af = (E; — E,), où Ei et E, sont les énergies libres des unités de 
volume respectives des phases liquide et solide. 
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La figure 23 illustre la modification de l'énergie libre pendant 
la formation des germes de différente grosseur dans les conditions 
de la surfusion d’un métal jusqu’à une température inférieure à T.. 
La formation et le développement d’un germe diminuent l'énergie 
libre d’un volume unitaire (fig. 23, 7) du fait que l'énergie libre d’un 
corps solide est plus faible que celle d’un corps liquide. Mais en 
même temps l'apparition d’une interface entre le germe nouvelle- 
ment formé et le milieu liquide (fig. 23, 2) augmente l'énergie libre 
du système, car cette dernière est plus grande pour les atomes appar- 
tenant à l'interface. 

La modification totale de l'énergie libre par suite de la forma- 
tion d’un germe cristallin et de l’apparition d’une interface est 
matérialisée par la courbe 3 de la figure 23. 

Cette allure de la variation de AE s'explique par le fait qu'avec 
le développement du germe, le premier terme de l'équation (1) aug- 
mente proportionnellement au volume, et le deuxième proportion- 
nellement à la surface *. 

Lorsque les dimensions du germe sont faibles, sa surface rela- 
tive est grande et AE croît, car sa valeur est déterminée par le 
deuxième terme de l'équation. Avec l'augmentation du germe, le 
premier terme croît plus vite que le deuxième et AE diminue. 

La figure 23 (courbe 3) montre que le développement d’un germe 
dont le rayon est inférieur à À, est impossible, car dans ces condi- 
tions l’énergie libre augmente. 

Lorsque le rayon du germe apparu est supérieur à R,, ce germe 
devient stable et susceptible de s’accroître, car son développement 
dimensionnel entraîne la diminution de l'énergie libre du système 
(fig. 23, 3). La dimension minimale d’un germe R, apte à se déve- 
lopper dans les conditions thermiques considérées s'appelle taille 
critique ou d'équilibre. 

Si on pose qu’en première approximation le germe est d’une 
forme sphérique, la taille critique du germe est égale à 


ç 
Ri=2. (2) 
La formation du germe critique correspond à l'augmentation 


maximale de l'énergie libre (fig. 23) qui est égale à un tiers de tra- 


* Si l’on pose que le germe est sphérique, la formule (1) peut se met- 
tre sous la forme : 


AE= + 2 RnAf + änR?n0, 


où n est le nombre de germes de la nouvelle phase : 
Af=Ei—Ex. 
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vail absorbé par la formation de l'interface : 
AE — 1/30, (3) 


où Sx est la surface du germe de taille critique. 

L'énergie nécessaire pour la formation d’un germe de taille cri- 
tique peut être obtenue à l’aide des fluctuations d'énergie ; le germe 
susceptible de développement se forme là où dans un métal liquide, 
le groupe d’atomes d’une dimension qui n’est pas inférieure à la 
dimension critique possède une énergie accrue qui n’est pas infé- 
rieure à un niveau défini. 

Lorsque la température est voisine de 7!,, la taille critique du 
germe doit être très grande, la probabilité de sa formation est donc 
très faible. À mesure que le degré de surfusion monte, la valeur de 
Af s'accroît (voir fig. 20), alors que la tension superficielle à l’inter- 
face change d’une façon négligeable. 

Il en résulte qu'avec l’augmentation de la surfusion, comme on le 
voit de la formule (2), la taille critique du germe diminue. Plus la 
surfusion est forte, plus la taille critique du germe est petite, ainsi 
que le travail nécessaire pour sa formation. C’est pourquoi avec la 
poussée de la surfusion qui rend susceptibles de se développer des 
germes toujours plus petits, le nombre des centres de cristallisation 
augmente fortement. 

Développement des centres de cristallisation. La croissance des 
germes se produit par suite du passage des atomes d’un liquide sur- 
fusionné à l'état cristallin. Un cristal s'accroît par couches, l'é- 
paisseur de chaque couche étant monoatomique. 

Le développement des cristaux s'effectue suivant l’un des deux 
processus élémentaires. 

4. Formation par fluctuation d’un germe bidimensionnel (c’est-à- 
dire d’un germe d'épaisseur monoatomique) sur les faces planes 
du cristal. La taille du germe bidimensionnel ne doit pas être infé- 
rieure à la taille critique. Une dimension plus petite du germe com- 
promet sa stabilité, car la formation d’une interface supplémentaire 
accroît l'énergie libre du système. 

2. Croissance d'un germe bidimensionnel par l'apport des atomes 
provenant du liquide surfusionné. Une fois que le germe bidimen- 
sionnel est apparu à la face plane, le développement ultérieur de la 
couche en formation devient relativement facile, car il se forme des 
aires commodes pour la fixation des atomes venus du liquide. Comme 
on le voit sur la figure 24,a, en position J la fixation de l'atome est 
faible, il se déplace aisément à la surface et peut être arraché sans 
difficulté. Pour ce qui est de la position 2, les trois liaisons de l’ato- 
me font que sa fixation est bien sûre. Lorsque la couche en formation 
couvre toute la face, la couche successive ne peut apparaître qu'à 
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la suite de la formation d'un nouveau germe bidimensionnel de 
taille critique. ‘ ; 

La vitesse de croissance des cristaux est donc déterminée par la 
probabilité de la formation d’un germe bidimensionnel. La taille 
critique d’un germe est d'autant plus faible et sa formation se pro- 
duit plus aisément que le degré de surfusion est plus élevé. 

Le développement d'un cristal est rendu plus aisé par le fait 
que ses faces ne sont pas des plans parfaits. Les faces des cristaux 


Cerme bidumensionnel 


b) c) 


Fig. 24. Développement des cristaux: 


a — germe bidimensionnel à la face d’un cristal; b — adjonction des atomes dans le cas du 
dégagement d’une dislocation vis; ce — gradins de croissance à la surface des cristaux 


en croissance comportent toujours des défauts de surface variés sous 
forme de gradins, qui retiennent facilement les nouveaux atomes 
venus du liquide. Dans ce cas, un cristal peut se développer même 
sans former de germe bidimensionnel. 

Selon la théorie des dislocations la surface de développement des 
cristaux n’est pas plane, mais hélicoïdale, étant la trace d'une di- 
slocation vis. En présence d'une dislocation vis, il existe toujours 
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un gradin qui rend facile la fixation des atomes venus du liquide, 
et le cristal se développe d’une manière continue (fig. 24,b). Les 
dislocations vis conduisent à la formation à la surface du cristal 
des spirales de croissance (fig. 24, c) d’une hauteur qui varie d’un 
atome à plusieurs milliers d’atomes. 

Le développement en forme de spirale a été mis en évidence 
empiriquement par l'étude de la croissance des cristaux de matières 
différentes, y compris des métaux 
(magnésium, cadmium, argent). 

Nombre de centres de cristallisa- 
tion et vitesse de croissance des cris- 
taux. Le volume du métal cristallisé 
et la vitesse de sa cristallisation sont 
définis par: 

4) le pouvoir de germination, le 
nombre de germes (NG) apparus par 


unité de tempset de volume ( 


m, 


! 
mms 


an); 
2) la vitesse de la croissance des 
germes (VC), c'est-à-dire l’augmen- 
- = tation des dimensions linéaires du 
O-degre de surfusion AT cristal par unité de temps (mm/s). 

Te temperature Plus le nombre de germes (NG) 

Fig. 25. Influence du degré de sur- est grand, plus la vitesse de leur 
fusion sur le nombre de germes croissance (VC) est élevée et plus 


(NG) et la vitesse de croissance (VC). le processus de cristallisation est 

Le pointillé montre les parties des courbes rapide 

qui dans le cas d’un métal sont impossi- : “ . 
bles à obtenir cxpérimentalement Comme on le voit sur la figu- 


re 25, à la température d'équilibre 
(T:) NG et VC sont nuls, la cristallisation n’a donc pas lieu. Avec 
l'augmentation du degré de surfusion, NG et VC augmentent pour 
atteindre le maximum à une certaine valeur de surfusion et dimi- 
nuer ensuite. Dans ces conditions VC atteint le maximum à des sur- 
fusions plus faibles que NG. 

L'augmentation de NG et de VC avec le degré de surfusion s’ex- 
plique par la diminution de la taille critique du germe et, par consé- 
quent, du travail nécessité par sa formation. Pourtant l'augmen- 
tation de la viscosité du liquide et la diminution de la vitesse de 
diffusion, qui caractérisent les degrés de surfusion élevés, font que 
la mobilité des atomes diminue et la germination est rendue plus 
difficile. Alors, NG et VC diminuent (fig. 25). 

Les métaux donnent lieu seulement aux branches montantes de 
NG et de VC (lignes continues de la fig. 25). Un métal se solidifie 
avant que ne soient atteints les degrés de surfusion responsables de 
la diminution de NG et de VC. 


Nombre de germes, 
Vitesse lineaire de croissance 
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Grosseur du grain. Plus le nombre de germes est grand, plus 
la vitesse de leur croissance est faible, plus le cristal qui s’est déve- 
loppé à partir du germe (grain de métal) est petit. 

Le nombre de grains (7) et donc leur dimension en fonction de 
NG et de VC peuvent être calculés d’après la relation: 


n=ky/X€. (4) 


La grandeur du grain de métal exerce une action importante sur 
les propriétés mécaniques. Ces propriétés, et surtout la ductilité et 
la plasticité, sont plus marquées lorsque le grain est petit. 

Puisque NG augmente plus vite que VC (fig. 25) avec l’élévation 
de la surfusion, le grain de métal devient plus fin lorsque la sur- 
fusion est plus poussée. 

Pourtant il faut retenir que le degré de surfusion n’est pas le 
seul facteur déterminant la grosseur du grain. Il y a encore la tem- 
pérature d’échauffement et de coulée du métal, sa composition chi- 
mique et la présence des inclusions. 

L'influence exercée par ces facteurs est très importante. 

Influence des additions. La formation des germes ou germination 
dans un métal liquide qui s'effectue suivant le mode décrit dans ce 
qui précède s'appelle germination spontanée. 

La germination spontanée sur la base des fluctuations de phase 
et d'énergie ne peut se produire que dans un métal liquide très pur. 

Les métaux industriels comptent toujours un grand nombre 
d'additions variées (oxydes, inclusions non métalliques, etc.) qui, 
dans des conditions définies, rendent plus facile la germination; à 
cet effet 

1) l'addition doit avoir une température de fusion plus élevée 
que le métal de base; 

2) la tension superficielle à l'interface entre l'addition et le 
germe (0) doit être inférieure à la tension superficielle à l'interface 
entre le germe en formation et le métal liquide (0). Il a été établi que 
6, peut être plus faible que 0, lorsque les réseaux cristallins de l’ad- 
dition et du métal en cours de cristallisation sont les mêmes, la 
différence entre les translations de ces réseaux étant négligeable. 

Les additions susceptibles de satisfaire à ces prescriptions ont 
une activité naturelle. L'activité naturelle des particules disper- 
sées en suspension dans un liquide est liée aux principes qui régis- 
sent la formation des centres de cristallisation sur les surfaces soli- 
des; l'énoncé qui la difinit est donné sous sa forme générale par 
P. Dankov: « La transformation à la surface d’un corps solide évolue 
de manière que, dans la phase solide nouvelle, la configuration 
des atomes de la phase solide mère ne change pas ou presque pas. 
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Le réseau cristallin de la phase nouvelle, qui apparaît pendant ce 
phénomène, est relié au réseau cristallin de la phase mère par des 
plans cristallins similaires aux paramètres dont la différence est 
minimale.» 

LE règle a reçu le nom de la similitude structurale et dimension- 
nelle. 

La similitude structurale entre les surfaces conjuguées du germe 
et de la particule d’addition conduit à la diminution de la taille 
critique du germe et du travail nécessité par sa formation. 

C'est pourquoi les additions susceptibles de satisfaire à ces pres- 
criptions rendent la formation du germe relativement facile et la 
solidification du liquide s'amorce dans les conditions d’une surfu- 
sion plus faible que dans le cas de la germination spontanée. 

L'addition dont le réseau cristallin se distingue de celui du métal 
en cristallisation n'exerce aucune action sur la germination. Mais 
lorsqu'une telle inclusion se trouve pour une durée plus ou moins 
longue en contact avec les cristaux du métal considéré, la structure 
de sa couche superficielle change de façon à s'approcher de celle du 
métal en cristallisation. Ce phénomène a reçu le nom d'activation de 
l'addition. 

Lorsque la surchauffe du métal est de beaucoup supérieure à la 
température de fusion, la couche activée (à structure modifiée) se 
désagrège et l'addition devient désactivée, c’est-à-dire inapte à 
favoriser la germination. L'activité naturelle des additions ne dis- 
paraît pas même lorsque la surchauffe dépasse la température de 
fusion. 

Modification. L'utilisation des additions pour obtenir un grain 
fin s'appelle modification. Ainsi, sous le terme de modification on 
comprend l'introduction dans le métal en fusion (alliage) d’une 
très faible quantité de matières spéciales (modificateurs), qui. sans 
modifier pratiquement la composition chimique de l’alliage, rendent 
pendant la solidification le grain plus fin et améliorent les pro- 
priétés mécaniques. Ainsi, la modification des alliages de magnésium 
permet de réduire les grains de 0,2 ou 0,3 mm à 0,01 ou 0,02 mm. 
Dans la coulée des lingots et l'exécution des moulages de forme, 
la modification se fait le plus souvent par l'introduction dans la 
fusion des additions qui forment des combinaisons réfractaires (car- 
bures, nitrures, oxydes) se solidifiant en premier lieu. Ces combinai- 
sons se dégagent sous forme de particules infimes et constituent des 
germes cristallins. Pour les alliages d'aluminium on emploie comme 
modificateurs Ti, V, Zr, Mn; pour les alliages de magnésium, la 
magnésite, la craie, plus rarement le graphite, les carbures de Ca; 
dans le cas de l'acier, on se sert de Al, Ti, V. Le bore s'emploie pour 
la modification active superficielle de certains alliages de nickel 
et de fer, et le magnésium pour celle de la fonte. 
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2. Structure du lingot métallique 


Les cristaux qui se forment au cours de la solidification du métal 
peuvent avoir une forme variée qui est fonction de la vitesse de re- 
froidissement, du caractère et de la quantité des additions. 

Les cristaux ramifiés qui se forment surtout pendant la solidi- 
fication s'appellent dendrites (fig. 26). La formation des cristaux 
se produit essentiellement par suite du développement du germe 
dans le sens des plans à densité atomique maximale (distance nodu- 
laire minimale). Pour les atomes d'un métal liquide ils correspon- 
dent aux positions à énergie minimale. Il en résulte que ce sont les 
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Fig. 26. Cristal dendritique (a) et développement des dendrites (b) (d’après 
D. Tchernov) 


branches longues qui se forment en premier lieu (fig. 26,a), bran- 
ches qu’on appelle axes primaires (axes principaux de la dendrite k). 

L'allongement des axes principaux s'accompagne de formation 
des branches secondaires (m) perpendiculaires aux arêtes sur les- 
quelles elles se développent. Les axes secondaires donnent naissan- 
ce à leur tour aux axes ternaires (2). etc. (fig. 26,a). En définitive, 
il se forme des dendrites, cristaux dont les branches sont baignées 
par la partie du métal qui ne s'est pas solidifiée encore. 

La marche de la cristallisation dendritique matérialisée par la 
figure 26,b a été établie par D. Tchernov qui a été le premier à dé- 
couvrir ce type de formation et de développement des cristaux. 

Les dendrites peuvent être décelées parfois sous forme d'un 
relief caractéristique (fig. 27) à la surface d'un lingot ou d'une retas- 
sure, c’est-à-dire dans la zone d'un apport insuffisant de métal li- 
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quide. Il est plus fréquent que la structure dendritique est mise en 
évidence par attaque spéciale des coupes. L'attaque révèle non seu- 
lement la structure des cristaux mais encore les limites qui les sépa- 
rent. Les branches des dendrites sont isolées entre elles par des cou- 
ches très minces des impuretés insolubles et des pores infimes pro- 
duits par la diminution du volume lors du passage du métal de l’état 
liquide à l’état solide. 

La figure 28,a schématise la structure et la figure 28,b repré- 
sente la macrographie d’un lingot d'acier. On y voit qu’un métal 
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Fig. 27. Dendrites à la surface d'un lingot de plomb.x1 


coulé permet de dégager trois zones structurales. La cristallisation 
d'un métal liquide s'amorce près de la surface plus froide d’un 
moule et au début elle se poursuit surtout dans une couche mince 
du liquide fortement surfusionné connexe à la surface. La vitesse de 
refroidissement étant très élevée, il se forme à la surface du lingot 
une zone étroite de cristaux équiaxiaux relativement fins. 

La première zone est suivie de la deuxième constituée de den- 
drites orientées (zone de la transcristallisation ou zone de la peau). 
Le développement des cristaux se poursuit là dans le sens de l'éva- 
cuation de la chaleur, c'est-à-dire normalement aux parois de la 
lingotière. La croissance des dendrites depuis les parois de la lingo- 
tière est progressive par suite du déplacement à l’intérieur de la 
fusion des branches principales et de leur ramification, qui se pro- 
duit d’une manière analogue à celle décrite dans ce qui précède 
(voir fig. 25). 

En cas d’une forte surchauffe d’un lingot de faibles dimensions, 
la zone des dendrites orientées peut couvrir tout le volume. 
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Lorsque le refroidissement est très lent, dans les couches centra- 
les de grosses pièces de fonderie par exemple, les conditions de la 
zone centrale du lingot favorisent l'apparition de germes cristal- 
lins. Il en résulte la formation à l’intérieur de la pièce d’une troi- 


Fig. 28. Structure d’un lingot d'acier (a) et macrographie d'un acier coulé 
à 0,8% C (b): 

1 — retassure ; £ — soufflures de retrait; 3 — porosité de retrait; 4 — zone de cristaux fins; 
$ — zonc des dendrites orientées; 6 — zone de longues dendrites non orientées (d'après 
N. Minkévitch) 
sième zone structurale composée de dendrites équiaxiales diffé- 
remment orientées (voir fig. 28). Les dimensions de ces dendrites 
sont déterminées par le degré de surchauffe du métal liquide, la 

vitesse de refroidissement, la présence d’impuretés, etc. 
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La zone des dendrites orientées (zone basaltique) est très dense, 
car elle compte peu de soufflures et de pores. Pourtant au droit des 
joints des dendrites orientées, la résistance du métal est dégradée et 
un formage ultérieur sous pression (forgeage, laminage, etc.) peut 
ici produire des criques. C’est pourquoi pour des métaux peu plasti- 
ques, y compris l'acier, le développement des dendrites orientées 
est indésirable. Dans le cas d’un lingot de métal plastique (cuivre et 
ses alliages par exemple), l'extension de la zone des dendrites 
orientées sur tout le volume favorise, au contraire, l'obtention 
d’un lingot plus compact; la plasticité élevée de ces alliages rend 
impossible l’endommagement du lingot par formage sous pression. 

Le volume unitaire d’un métal liquide est plus grand que celui 
d’un métal solide; il se forme donc dans la partie solidifiée la der- 
nière un creux dit de retrait ou retassure (voir fig. 28). Dans les cas 
courants, une retassure se situe au sein de la partie du métal la plus 
impure qui après la solidification est le siège de la formation des 
pores et des soufflures. 


3. Transformations allotropiques 
(cristallisation secondaire 
des métaux) 


Certains métaux peuvent prendre suivant la température des formes 
cristallines diverses qu’on appelle parfois modifications ou variétés. 
L'aptitude du métal à exister sous différentes formes cristallines 
porte le nom d'’allotropie. Les transformations allotropiques font que 
les atomes d’un corps cristallin ayant un type de réseau déterminé 
se regroupent pour former un réseau d’un autre type *. 

Les transformations allotropiques affectent de nombreux métaux, 
surtout ceux des groupes de transition. On connaît les formes allo- 
tropiques des métaux Fe, # Fe,, Co, # Cos, Ti, & Tig, Mn, & 
Æ Mng 2 Mn, & Mns, Sn,  Sng, d’autres encore. 

La transformation allotropique se produit par suite du passage 
du corps cristallin en un état dont la marge d’énergie libre est plus 
faible. 

Le schéma de la figure 29 montre que le fer y est stable entre 
910 et 1401 °C, car son énergie libre est plus faible que celle du fer 
a, alors qu'aux températures inférieures à 910° et supérieures à 
1401 °C, c'est l'inverse, l'énergie libre du fer & étant plus faible que 
celle du fer y. 

Les transformations allotropiques qui sont un phénomène de 
cristallisation débutent par la germination et se poursuivent par la 

* La forme allotropique de la majorité des métaux, stable à une tempé- 


rature plus basse, est désignée par @&, celle qui se maintient à une température 
plus élevée par B, puis vient y, etc. 
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croissance des germes résultant du passage des atomes de l’ancienne 
modification à une nouvelle. Les germes de la modification nouvelle 
apparaissent le plus souvent sur les joints des grains des cristaux 
de départ. L'orientation de nouveaux cristaux est régulière par 
rapport aux cristaux de la modification de départ, de même qu'il en 
est dans le cas de la cristallisation d’une phase liquide qui débute 
à partir des inclusions solides (voir p. 44). 

Les transformations allotropiques forment des grains cristallins 
nouveaux dont la forme et les dimensions ne sont pas les mêmes. 


Energie libre E 
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Fig. 29. Relation entre les valeurs de LEnergie libre et la température de Fe, 
et Fe. 


Le changement de forme et de type de réseau dû à une transfor- 
mation allotropique d'un métal solide s'appelle cristallisation secon- 
daire. 

Le passage d'un métal d’une forme allotropique à une autre 
dans les conditions d'équilibre se produit à température constante et 
s'accompagne de dégagement de chaleur, si la transformation a lieu 
lors du refroidissement, et d'absorption de chaleur en cas de chauffa- 
ge. Dans les conditions réelles, les transformations allotropiques se 
font lorsque les surrefroidissements (les surchauffes) deviennent im- 
portants par rapport à la température d'équilibre. 

La variation de la densité d’un réseau cristallin lors du passage 
d’une forme allotropique à une autre entraîne le changement de volu- 
me de la substance. Ainsi, la densité du fer y (C12) est de 1,05 % 
supérieure à celle du fer & (C8), le volume unitaire du fer y est plus 
faible respectivement. Cette modification du volume, comme nous 
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allons le voir, influe très fort sur le comportement des pièces en acier 
dans le traitement thermique. 

Les changements de volume peuvent être encore plus importants 
pour certains métaux, et notamment pour la transformation allo- 
tropique de l’étain f (étain blanc) en étain & (étain gris), qui dans 
les conditions d'équilibre, se produit à +18 °C *. La transformation 
de Sn à réseau tétragonal en Sn, à réseau cubique du type diamant 
augmente le volume de 25,6 %. D'une part. une telle augmentation 
de volume rend difficile la transformation Sng — Sn,; aussi n'a- 
t-elle lieu qu’à la surface et dans les conditions d’un refroidissement 
poussé jusqu’à des températures négatives ; d’autre part, cette évolu- 
tion de la transformation engendre des contraintes asymétriques dans 
le métal: Sn, étant fragile, la transformation s'accompagne de sa 
fissuration qui aboutit à la formation d'une poudre cristallisée 
grise. La fragilité élevée de Sn, est due au fait que sa structure cris- 
talline est peu compacte, caractéristique des éléments non métalli- 
ques. C’est pourquoi l’étain gris Sn, produit à la surface de l’étain 
blanc Sng des aspérités caractéristiques qu'on appelait autrefois 
peste d'étain. 
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CHAPITRE III 


Déformations mécaniques 
et recristallisation 
des métaux 


1. Types des contraintes 


On donne le nom de déformation à la modification des dimensions 
et de la forme de la substance sous l’action des forces appliquées. 
La déformation est provoquée par l'action mécanique des forces 
extérieures subie par le corps ou par des processus physico-chimiques 
variés dont le corps est le siège (modification du volume des cristaux 
par suite des transformations de phases ou du gradient thermique, 
par exemple). 

Les contraintes produites dans ces conditions par le plus simple 
cas de la traction axiale valent 


o + kg/mm? (ou kg/cm?). 


L'effort # sollicitant une certaine surface généralement n'est 
pas normal à cette surface, mais forme avec elle un certain angle. 
C'est pourquoi les contraintes engendrées dans un corps peuvent 
être normales et tangentielles. 

Puisque les contraintes sont dues à des causes diverses, il faut 
distinguer : 

1) les contraintes dues à une charge extérieure et qui disparais- 
sent avec sa suppression ; 

2) les contraintes internes apparues et équilibrées au sein du 
corps considéré sans action d’une charge extérieure. 

La formation des contraintes internes est liée essentiellement 
à la distribution inégale des déformations dans le volume du corps. 
Ainsi, les contraintes internes sont produites par un échauffement ou 
un refroidissement rapides du métal, la dilatation (ou la compres- 
sion) des couches superficielles étant différente de celle des couches 
internes ; ces contraintes sont dites {kermiques. Parmi d’autres causes 
de l'apparition des contraintes il y a inégalité de la déformation 
plastique en cours de cristallisation, la non-simultanéité dans la 
marche des transformations structurales affectant un volume qui 
subit un traitement thermique, etc. Ces contraintes s'appellent 
de phase ou structurales. 
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Les contraintes internes peuvent être également classées suivant 
un autre facteur (d’après N. Davidenkov) : 

I type, contraintes équilibrées dans le volume d’un corps, dites 
macrocontraintes ; 

IT type, contraintes équilibrées au sein d'un grain (cristal) ou de 
plusieurs blocs, dites microcontraintes ; 

III type, contraintes localisées dans des volumes similaires à 
une maille cristalline (submicroscopiques). Ce type de contraintes 
est encore peu étudié. 

Les contraintes internes exercent une action importante sur les 
propriétés du métal et les transformations dont il est le siège. 

Il existe plusieurs méthodes pour mesurer les contraintes de Ier 
type. Elles sont susceptibles d'être employées surtout pour l'éta- 
blissement des contraintes dans les échantillons et les pièces d’une 
forme simple et symétrique (cylindrès, tubes, plaques, etc.). 

Ces méthodes sont fondées sur l’arrachement d'une partie du 
corps sollicité, la mesure des déformations qui apparaissent dans 
ces conditions et le calcul suivant ces déformations de la valeur et 
du signe des contraintes résiduelles *. 

Pour la première fois cette méthode a été appliquée par N. Ka- 
lakoutski en 1887. 

Les contraintes du Ile et du III° type sont déterminées par la 
méthode radiographique. 


2. Déformations élastique 
et plastique 


Un corps peut subir une déformation élastique ou plastique. On 
donne le nom de déformation élastique à celle dont l’action sur la 
forme, la structure et les propriétés du corps cesse complètement 
lorsque la charge extérieure est supprimée. La déformation élasti- 
que ne provoque pas de modifications perceptibles de structure et de 
propriétés du métal ; le déplacement relatif des atomes ou le pivote- 
ment des blocs de cristal sous l'effet de la charge appliquée est négli- 
geable. En traction d’un monocristal, les atomes s’éloignent l’un 
de l’autre, et en compression, ils se rapprochent. La valeur du dépla- 
cement élastique d’un atome quelconque par rapport à ses voisins 
est très faible, elle est proportionnelle à la charge. Un tel écart des 
atomes à partir d’un état d'équilibre compromet le bilan des for- 
ces d'attraction et de répulsion électrostatique (voir fig. 2). C'est 
pourquoi après la suppression de la charge, les forces d'attraction 


* Jln'y a que les contraintes du I°f type qui ont un signe. On a convenu 
de désigner les contraintes de traction par le signe +, et celles de compression 
par le signe —. Les contraintes du 11€ et du III* type ne sont pas directionnelles. 
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ou de répulsion remettent les atomes déplacés à l’état d'équilibre 
de départ, et les cristaux reprennent leur forme et leurs dimensions 
initiales. . | 

La déformation plastique apparaît lorsque les contraintes dépas- 
sent la limite d’élasticité *. Cette déformation plus importante que 
la précédente est liée au déplacement des atomes à l'intérieur des 
grains à de grandes distances qui provoque des modifications de 
forme permanentes. Après la suppression de la charge, le corps ne 
rétablit plus sa forme, sa structure et ses propriétés. 

Dans les cristaux, la déformation plastique peut se produire 
par: 1) glissement, 2) maclage et 3) migration intergranulaire **. 


a) À) d) 


Fig. 30. Déformations élastique et plastique d'un métal à réseau cubique, 
sollicité par une contrainte de glissement: 


ea — cristal mûre non sollicité : b — déformation élastique définie par un effort de glissement 
inférieur à la limite d élasticité ; e — augmentation des déformations élastique et plastique 
provoquées par le glissement sous l'effet d’une charge supérieure à la limite d'élasticité ; 
d — suppression de la charge qui a provoqué le slissement, la déformation permanente étant 
conservée. Le pointillé matérialise le plan de xlissement (d'après M. C. Smith) 


&e glissement et le maclage sont les phénomènes essentiels du 
mécanisme de la déformation aux températures basses. 

Le glissement des parties isolées du cristal l’une par rapport à 
l'autre se produit sous l'effet des contraintes tangentielles, lorsque 
ces contraintes atteignent une valeur critique déterminée dans le 
plan et la direction du glissement. 

La figure 30 schématise les déformations élastique et plastique 
d’un métal à réseau cubique sollicité par des contraintes tangentiel- 
les. Ce schéma illustre l'idée sur le déplacement des atômes dans les 
plans connexes lorsque le glissement se produit à une seule distance 
interatomique. 

Le glissement s'effectue dans chaque cristal suivant les plans et 
les directions dans lesquels il est rendu le plus facile, c'est-à-dire 
là où la densitéfatomique est la plus élevée et où la résistance au 
déplacement est minimale. 


* On appelle limite; d'élasticité la contrainte maximale dont la suppression 
ne laisse pratiquement aucune déformation permanente. 
.** La migration intergranulaire a lieu aux températures élevées et aux 
faibles vitesses de déformation; clle se produit par déplacement d'un grain 
par rapport à un autre. 
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La figure 31 montre les plans et les directions de glissement dans 
les réseaux cristallins de types variés. Dans les métaux à réseau cu- 
bique à faces centrées, dont font partie Fe., Al, Cu, Ni, etc., le 
glissement se produit suivant les plans d’un octaèdre {111} et dans 
le sens de la diagonale de la face du cube <110>>. Dans un réseau 
cubique centré (Fe,, W, Mo, etc.) le glissement s'effectue le plus 
aisément suivant les plans diagonaux {110} et dans le sens de la 
diagonale spatiale du cube << 111 >>. Enfin dans les métaux à réseau 
hexagonal à empilement compact (Zn, Be, Cd, etc.), le glissement a 
lieu suivant le plan de base {0001} et dans le sens << 2110 (fig. 31). 

Plus le nombre des plans et directions de glissement d’un métal 
est grand, plus son aptitude à la déformation plastique est élevée. 


c) 


(11) (110) (0001) 


Fig. 31. Plans cristallographiques et directions de glissement: 


a — réscau cubique à faces centrécs (C12); b — réseau cubique centré (C8): c — réscauhexa- 
gonal (H12) 


Le plan de glissement doit être considéré non pas comme un plan 
défini d’un cristal mais comme un paquet de couches atomiques au 
sein duquel un plan atomique se déplace par rapport à un autre. 

Au cours de la déformation plastique, le métal forme une série 
de paquets de couches atomiques mobiles et fixes qui se succèdent. 
Dans chaque paquet mobile, les plans atomiques se déplacent l’un 
par rapport à l'autre à une distance interatomique. Les paquets 
fixes de plans atomiques, qui alternent avec les paquets mobiles, 
se déplacent comme un ensemble unique. 

A l’intérieur du paquet qui glisse, la déformation plastique se 
réduit au déplacement schématisé par la figure 30,c,d. 

Dans de nombreux cas, les traces (lignes) de glissement peuvent 
être observées au microscope à la surface polie du métal (fig. 32) 
sous forme de lignes droites de même direction dans les limites d’un 
grain *. Chacune de ces lignes matérialise la sortie du plan de glisse- 
ment à la surface du métal. 

Les groupe: des lignes de glissement très proches forment des 
bandes de glissement. La figure 33 schématise la formation d’une 


* Dans le fer & et d'autres métaux à réseau cubique centré, il est fréquent 
que les lignes de glissement ont une forme ondulatoire. 
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telle bande. Les lignes de glissement s'associent d'abord en paquets, 
et à mesure que la déformation plastique évolue, ces paquets fusion- 
nent pour former une bande de glissement. 

Le phénomène de glissement ne doit pas pourtant être présenté 
comme le déplacement simultané d’une partie du cristal par rapport 
à une autre. Une telle dislocation imposerait des contraintes qui 
des centaines et même des milliers de fois dépassent celles qui se 


Fig. 32. Lignes de glissement mises en évidence par la micrographie d’un 
fer pur. x 250 


manifestent dans un phénomène réel. Ainsi, dans le cas des monocris- 
taux de fer, on observe un glissement lorsque la contrainte tangen- 
tielle (cission critique) est de 2,9 kg/mm°, alors que la valeur théori- 
que minimale est de 230 kg/mm°, c'est-à-dire presque 100 fois supé- 
rieure à la valeur réelle. 

Pour l'aluminium, la valeur théorique de la cission critique 
(190 kg/mm°) est presque 500 fois supérieure à la valeur réelle 
(0,12 à 0,24 kg/mm*) et pour le cuivre 1 540 fois. 

D'après les idées actuelles, le glissement résulte du déplacement 
des dislocations dans le cristal. Chaque rangée d’atomes du paquet 
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mobile se déplace par suite du déplacement des atomes successifs 
à une translation du réseau cristallin. 

La position initiale de la dislocation de la figure 34,a correspond 
à PQ. Les contraintes tangentielles provoquent le déplacement des 
atomes à une petite distance. La nouvelle position de la dislocation 
est matérialisée sur la figure 34,a par le pointillé P’Q’. Le demi-plan 
ne s’est pas déplacé dans ces conditions, et son rôle est rempli désor- 
mais par le plan voisin P'Q". 

Le déplacement d’une dislocation à travers tout le cristal aboutit 
au déplacement (glissement) de la partie respective du cristal à une 


Vecteur di ers 
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Fig. 33. Formation d’une bande Fig. 34. Déplacement des atomes lors 
de glissement (d’après Heiden- du déplacement d’une dislocation coin 
reich et Schockley) à une distance interatomique 


équidistance (fig. 34,b). Les dislocations d’un cristal sont très mobi- 
les, car le réseau résiste peu à leur mouvement sur le plan. 

Comme on voit sur la figure 34, les atomes du voisinage immédiat 
de la dislocation sont quelque peu déplacés de la position d'équilibre. 
Il en résulte que les atomes du secteur qui n’a pas subi le glissement 
(au-devant de la dislocation) tendent à reprendre leur état normal 
et repoussent la dislocation en arrière en entravant son déplace- 
ment. Les atomes qui se trouvent derrière la dislocation, dans le 
secteur où le glissement a eu déjà lieu, tendent, au contraire, 
à occuper une position qui correspond au déplacement à une distance 
nodulaire entière et contribuent ainsi au déplacement dela dislocation. 

Si l’on pose que la symétrie rend à peu près égale l'interaction 
des atomes arrière et avant par rapport aux dislocations, il devient 
clair que la contrainte nécessaire pour déplacer les dislocations 
n’est pas grande. 
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Suivant le calcul théorique, la force dépensée pour déplacer une 
dislocation à une translation est environ 10% fois plus faible que celle 
nécessaire pour le cisaillement relatif des deux plans d’un cristal 
parfait. 


. La théorie des dislocations montre qu’en se propageant dans ses plans 
de glissement, les dislocations coin de même signe se repoussent, alors que 
celles de signe opposé s’attirent. 

Les dislocations positives et négatives en se rapprochant s'éliminent 
réciproquement. Les dislocations ne peuvent pas passer généralement d’un 
plan de glissement à un autre. 

Les obstacles au déplacement des dislocations sont créés par toutes sortes 
de défauts de structure du réseau (joints des grains et des blocs, impuretés, etc.), 


atths A F2 
a) 


d) 


Fig. 35. Etapes du fonctionnement d'une source de Frank-Read 


ainsi que par les additions qui se trouvent dans la solution solide (voir p. 99) 
et les dislocations elles-mêmes. 

Le mouvement croisé des dislocations ainsi que la présence des dislocations 
de signe opposé près du plan de glissement freine nettement la propagation de 
la dislocation. 

En présence de tels obstacles, la contrainte nécessaire pour mettre une 
dislocation en mouvement s'accroît nettement. 

Il convient de retenir que le déplacement des dislocations primaires 
(c’est-à-dire formées lors de la cristallisation) est limité. Plus mème, il a été 
démontré que tels ou tels obstacles bloquent de nombreuses dislocations pri- 
maires avec une force qui rend impossible leur participation dans la déforma- 
tion plastique. 

Les déformations importantes ne sont possibles que par le fait du mouve- 
ment des dislocations primaires qui au cours de la déformation plastique donne 
lieu à un grand nombre de dislocations nouvelles. Ce phénomène est dû à ce 
qu'on appelle la source plane de Frank-Read. 

La figure 35 donne le schéma de la succession des stades d’une source Frank- 
Read. Considérons dans le plan de glissement (plan du dessin) la dislocation 
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linéaire fixée en points À et A, (fig. 35,a). La fixation des dislocations peut 
résulter, par exemple, de la liaison de ses extrémités avec d’autres dislocations 

situées hors du plan de glissement et dont le déplacement est rendu malaisé, 

ou lorsqu'il n’y a qu’une partie de la dislocation sortie sur le plan de glis- 

sement en action, alors que l’autre partie se trouve dans les plans inaptes au 
lissement. Dans les deux cas, le déplacement des extrémités (nœuds) À et 4; 
es dislocations est rendu difficile. 

Dans ce cas, la contrainte incurve la dislocation qui prend d’abord la 
forme d'un demi-cercle (fig. 35,b), puis évolue en deux spirales (fig. 35,6). 
Les spirales peuvent se toucher (fig. 35,d) et former une boucle fermée exté- 
rieure et un nouveau secteur de dislocations qui occupe la position de départ 
A-A; (fig. 35,e). 

La boucle fermée extérieure croît jusqu’à la surface extéricure du cristal 
(grain, bloc) et produit ainsi la déformation plastique élémentaire. Le nouveau 
secteur de dislocation 4-4, (fig. 35,e) sous l'action de la contrainte commence 
de nouveau à s’incurver, en formant une boucle de dislocation. Une source peut 
produire des centaines de dislocations. La formation des dislocations peut 
pins fin lorsque la boucle bute dans son développement contre tels ou tels 
obstacles. 


Maclage. En plus du glissement, la déformation plastique de 
plusieurs métaux à empilement compact C12 et H12 peut se produire 
par maclage. Le maclage est une déformation plastique qui consiste 
en un changement d'orientation d'une partie du cristal qui adopte 
une position symétrique par rapport à 


: la première partie du cristal restée dans 
\ le plan dit plan de maclage (fig. 36). 
: Le maclage de même que le glis- 
\ sement doit s'accompagner du dépla- 


cement des dislocations à travers le 
cristal. 

Pilasticité des polycristaux métalli- 
ques. Ce phénomène se manifeste 
d'une manière analogue à celle de la 
déformation d’un monocristal. Pour- 
tant il s'accompagne de la déforma- 

Fig. 36. Maclage tion intercristalline qui est le pivote- 
ment ou le glissement des grains. 

La déformation plastique d'un métal polycristallin est toujours 
irrégulière. Il en est ainsi parce que le niveau de déformation des 
grains est variable par suite de leur orientation différente. Cette 
différence d’orientation influe également sur le phénomène de glisse- 
ment dans la masse du métal. L'application d'une charge extérieure 
déforme en premier lieu les grains dans lesquels la position des plans 
de glissement favorable coïncide avec la direction de l'effort appli- 
qué. La déformation des grains est pourtant rendue difficile par les 
grains voisins dans lesquels la position des plans de glissement est 
différente. Aussi les grainssont-ils dans un état de contrainte complexe 
qui freine l’évolution des glissements dans l’ensemble du volume. 
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Influence des déformations plastiques sur la structure ct les pro- 
priétés des métaux. La déformation d'un métal polycristallin entraîne 
une modification notable de sa structure. 

L'apparition dans les grains des lignes de glissement témoigne 
de la déformation permanente du métal (voir fig. 32). Les lignes de 
glissement s'observent déjà lorsque les déformations sont les plus 
infimes. Avec l’évolution de la déformation les grains tournent 
dans le sens de l’action de la force, et ceux d’entre eux dont l'orien- 
tation avant la déformation était quelconque (fig. 37,a) s’allongent 
dans le sens de la déformation en formant une structure dite fibreuse 
(fig. 37.b). 

Les déformations importantes donnent lieu à une orientation 
cristallographique préférentielle des grains qui peut être établie 


a) b) 


Fig. 37. Influence de la déformation plastique sur la microstructure du métal. 
X300 (d'aprés S. Steinberg) 


par radiographie. L'orientation cristallographique régulière des 
grains déterminée par les efforts extérieurs a reçu le nom de tex- 
ture *. Ainsi, dans le cas de l’étirage et de la transformation sous pres- 
sion des métaux à réseau cubique centré (Fe, Mo, W, etc.), les grains 
s'orientent dans la direction [110], et dans celui des métaux à réseau 
cubique à faces centrées (Ni, Cu, Al, Pb, etc.) dans la direction [111]. 

La formation d’une texture entraîne l’anisotropie des propriétés 
mécaniques et physiques. 

Dans plusieurs cas, l’anisotropie est indésirable. Ainsi, pour 
prévenir l’apparition de défauts variés (plissures, bords ondulés, 
etc.), l'aptitude à la déformation des tôles prévues pour l’emboutis- 
sage profond doit être la même dans toutes les directions. 


< 

* La texture cristallographique ne doit pas être identifiée avec la structure 

fibreuse. Dans plusieurs cas, la fibrosité peut ne pas être accompagnée de 
texture. 
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Mais parfois la formation d'une texture présente un avantage; 
il en est ainsi lorsqu'il faut obtenir des propriétés qui doivent être 
les meilleures dans une direction déterminée. Un exemple caracté- 
ristique est fourni par le fer pour transformateurs, dont l’anisotropie 
de la perméabilité magnétique est utilisée en orientant la perméabi- 
lité maximale dans le sens du flux magnétique. 

Avec l'augmentation de la déformation *, les propriétés qui 
caractérisent la résistance du métal à la déformation plastique 
(résistance à la rupture R (fig. 38), dureté 


& VERRE" ITRB) s'améliorent, alors que l'aptitude 
Sy à la déformation plastique (allongement 
Em [UT 1 ITR relatif À, % (fig. 38), striction relative 
ps Z, %) diminue. Ces phénomènes ont reçu 
Êvs le nom d’écrouissage. | | 

x SFA EE La déformation plastique qui provo- 
S que l'écrouissage diminue le potentiel 
Fe è 40F électrochimique et la tenue à la corrosion. 
& $ 2 La déformation à froid des métaux ma- 
ë S ZEN EE gnétiques, du fer par exemple, augmente 
S So en plus la force coercitive. diminue la 


perméabilité magnétique et accroît l’in- 
0 22 7 50 70  Guction rémanente. 
ÉRDPROREORE La modification des propriétés méca- 
Fig. 38. Influence de la dé- niques en cours de déformation plastique 
Moon DiuqUe Sur à froid (écrouissage) est due au rapetisse- 
d'un acier à bas carbone ment des blocs de mosaïque ct à l'aug- 
mentation de l'angle de désorientation 
entre ces blocs, à la formation des contraintes de déformation du IC 
type importantes et à l'augmentation du nombre de dislocations. 
La résistance du métal à la déformation est d'autant plus forte 
que les blocs sont petits. 
Une déformation importante (— 80 %) conduit à la formation 
des blocs dont les dimensions varient de 200 à 400 kX. 


Nous avons déjà dit que les dislocations engendrent dans leur voisinage 
un champ de contraintes élastiques. C’est pourquoi la contrainte externe néces- 
saire pour réaliser un cisaillement doit être susceptible d'assurer le déplacement 
des dislocations à travers les champs de contraintes opposés formés par d'au- 
tres dislocations ou par le champ de contraintes des joints des blocs, des grains, 
des particules d’autres phases, etc. 


* Le degré de déformation est déterminé par la formule 


So—S 
EE 100, 


où So est la section de l'échantillon avant déformation, S après déformation. 
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En augmentant, la déformation accroît le nombre de dislocations 
et ralentit ainsi leur déplacement, ce qui améliore la résistance à la 
déformation. Avant la déformation plastique (après le recuit) la 
densité des dislocations dans un métal est comprise entre 10% et 108 
par 1 cm°. Dans un métal écroui, la densité des dislocations s'élève 
jusqu’à 10% par 1 cm°. 

Rupture. Quel que soit le phénomène de déformation, l’augmen- 
tation des contraintes entraîne la rupture. La rupture se manifeste 
sous deux formes: fragile et ductile. 

La rupture fragile consiste à rompre les liaisons interatomiques 
par l’action des contraintes normales surtout. La rupture fragile 
n'entraîne pas de déformation plastique. 

Pourtant une rupture fragile pure n'existe pratiquement pas. 
Elle est toujours précédée d’une certaine déformation plastique ne 
serait-ce que très faible. 

La résistance à la rupture fragile s'appelle résistance fragile ou 
résistance à la décohésion (o4). Une telle rupture est caractéristique 
du zinc et de ses alliages, du fer ct des aciers à faible alliage trempés 
ou soumis aux basses températures, ainsi que du dégagement des 
couches fragiles sur les joints des grains. 

La rupture ductile a lieu essentiellement sous l’effet des contrain- 
tes tangentielles d’une certaine valeur qui s'appelle résistance au 
glissement (t,). Ce type de destruction est précédé d’une déformation 
plastique importante. 

Le plus souvent la rupture d’un métal se produit non pas par suite 
d’une décohésion ou d’un glissement, mais par une action complexe 
de ces deux types de rupture. 


3. Restauration et recristallisation 


La plus grande partie d’énergie (jusqu’à 90 %) consommée par la 
déformation se dégage sous sa forme thermique et près de 10 % est 
absorbée par le métal. C'est pourquoi un métal déformé comparé 
avec un métal qui n’a pas subi de transformation se distingue par 
une réserve d'énergie accrue et se trouve en un état de déséquilibre 
à thermodynamique instable. Mème à température ordinaire un tel 
métal peut donner lieu à des phénomènes spontanés qui conduisent 
à un état plus stable. La vitesse de ces processus s'accroît avec l'élé- 
vation de la température. 

Un échauffement jusqu'à des températures relativement peu 
élevées produit le phénomène de restauration qui consiste en une 
suppression partielle des contraintes (de Il° type surtout) et des 
distorsions du réseau cristallin; dans ces conditions, on n'’observe 
pas encore de modifications de structure. 
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La suppression des contraintes se produit par suite de la déformation 
plastique des blocs de mosaïque ayant subi une perturbation élastique. Le 
cristal est dans ce cas fragmenté en petits blocs (10-4 à 10-5 cm) légèrement 
désorientés les uns par rapport aux autres. Ce phénomène a reçu le nom de 
polygonisation. 

La figure 39 schématise la suppression des contraintes au cours de la poly- 
gonisation. La cission critique étant réduite par des températures élevées, les 
contraintes permanentes d'un bloc ayant subi une flexion élastique (fig. 39,a) 


Fig. 39. Suppression des contraintes de II® Fig. 40. Polygonisation 
type au cours de la polygonisation: (d'après Forty) : 


a — bloc fléchi élastiquement après déformation; a — position relative des di- 
bd — glissement donnant lieu à la formation de deux slocations après déformation : 


blocs de plus faibles dimensions b — déplacement des disloca- 
tions et formation des joints 
des blocs 


provoquent un glissement submicroscopique suivant lo plan 1-7 (fig. 39,b). 
Les glissements conduisent à la formation de deux blocs (fig. 39.b) et à la 
diminution des contraintes. 

Selon la théorie des dislocations, le phénomène de polygonisation est lié 
au déplacement régulier des dislocations le long des plans SE glissement, ce 
qui aboutit à la formation de groupes ordonnés constitués de séries de disloca- 
tions se trouvant l'une sous l’autre (fig. 40). Cette redistribution des disloca- 
tions entraîne la fragmentation du bloc initial déformé élastiquement en blocs 
plus petits et la suppression des contraintes de Il* type. Les dislocations des 
joints des blocs peuvent être révélées sur les coupes métallographiques par le 
réseau caractéristique des creux produits par l'attaque. o 


La restauration modifie peu les propriétés mécaniques. La résis- 
tance diminue, la limite d'élasticité augmente de même que la plas- 
ticité qui n’atteint pourtant pas les valeurs propres au matériau de 
départ. Le rétablissement de certaines propriétés physiques (la résis- 
tance électrique par exemple) est pratiquement parfait. 

Recristallisation. L'augmentation ultérieure de la température 
accroît la mobilité des atomes; lorsqu'elle atteint un niveau bien 
défini pour chaque métal, il se forme de nouveaux grains à axes égaux 
(fig. 41). La formation de ces grains qui viennent remplacer la struc- 
ture fibreuse d’un métal déformé porte le nom de recristallisation. 
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Lorsque l’échauffement atteint la température de recristallisa- 
tion minimale (début ou seuil de recristallisation) on enregistre une 
diminution brusque de la résistance à la rupture R, de la limite 
d'élasticité R, et l'augmentation de la plasticité À du métal (fig. 42). 


Fig. 41. Influence de la recristallisation sur la microstructure du métal: 
a — après déformation; b — après recristallisation. X 300 (d’après S. Steinberg) 
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Fig. 42. Influence de la température sur les propriétés mécaniques du cuivre 
écroui 


La recristallisation se produit dans un certain intervalle de tem- 
pératures; elle s'’amorce dans les volumes de métal qui favorisent 
surtout ce phénomène pour atteindre ensuite tout le volume du métal. 

La recristallisation est un phénomène de diffusion. On observe 
d’abord l'apparition des germes de nouveaux grains recristallisés. 
Le siège le plus probable de leur formation sont les secteurs où 
les distorsions du réseau sont les plus importantes; puis ils se déve- 
loppent par apport des atomes qui viennent des secteurs déformés. 
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Après recristallisation le métal est composé de nouveaux grains 
à axes égaux qui’se trouvent dans un état thermodynamique plus 
stable. La grandeur des grains recristallisés dépend essentiellement 
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Fig. 43. Diagrammes de recristallisation : 
a — cuivre; b — fer 


de la température d'échauffement et du degré do la déformation anté- 
rieure. Chaque métal a la température de début de recristallisation 
caractéristique. 

D'après les travaux de A. Botchvar, la température de début de 
recristallisation des métaux soumis à une déformation importanto 
est liée par une relation simple à la température de fusion: 


T=a.Ti, 


où 7, est la température de début de recristallisation; 

Tr la température de fusion en degrés Kelvin. 

Le cocfficient a est déterminé par la composition et l'état struc- 
tural du métal ou de l’alliage. Pour les métaux techniquement purs 
et les alliages qui sont des mélanges mécaniques (voir p. 107) il 
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vaut environ 0,4; pour les métaux extra-purs ce coefficient diminue 
jusqu’à 0,2 et pour les alliages qui-sont des solutions solides (voir 
p. 99), il augmente jusqu’à 0,5 ou 0,6. 

La relation entre la grandeur des grains formés par recristallisa- 
tion, la déformation et la température est traduite généralement par 
le diagramme de recristallisation (fig. 43). Plus le niveau de défor- 
mation est élevé et plus la température de recristallisation est basse, 
plus le grain est fin. 

Les déformations faibles (3 à 15 %) sont caractérisées par le fait 
qu'après le recuit le grain peut devenir très gros (fig. 43). Ce niveau 
de déformation est dit critique. 

La formation en cours de recristallisation de très gros grains 
diminue brusquement la plasticité du métal. Les faibles niveaux de 
déformation ne doivent donc pas être employés. 

Lorsque la déformation augmente, la vitesse de germination pro- 
duite par la recristallisation ultérieure croît plus vite que la vitesse 
de croissance des grains ; il en résulte que leurs dimensions diminuent. 


Pendant la recristallisation des métaux tels que le fer, le cuivre et l'alu- 
minium, le développement de nouveaux grains est parfois orienté. Ce phénomène 
entraîne la formation de ce qu’on appelle texture de recristallisation et l’ani- 
sotropie des propriétés. Un métal à texture de recristallisation a une aptitude 
à l'estampage réduite. Dans certains cas, dans celui par exemple d'un aluminium 
très pur. la texture de rcecristallisalion se confond avec celle de la déformation. 


Lorsque l’échauffement est poursuivi après la recristallisation, 
certains grains recristallisés se développent aux dépens des autres. 
Ce phénomène du développement de nouveaux grains s'appelle 
recristallisation accumulative. Elle est due à la prédisposition du 
système à la diminution de l'énergie libre. 

La déformation à froid et à chaud doit être considérée en fonc- 
tion de la relation entre les températures de déformation et de recris- 
tallisation. 

On dit déformation à froid lorsque la déformation s'effectue à des 
températures inférieures à celle de la recristallisation ; c'est ce qui 
explique l'écrouissage du métal qui l'accompagne. 

La déformation à chaud est celle qui se fait à la température 
supérieure à celle de la recristallisation. Le durcissement produit par 
la déformation plastique est dans ce cas complètement enlevé par 
la restauration et la recristallisation qui ont lieu à la tempé- 
rature de travail. Dans les conditions pratiques d’un laminage 
(forgeage, estampage) la vitesse de recristallisation est plus élevée 
que celle de la déformation. 


L 


De la formule précitée de A. Botchvar on déduit que la température de 
début de recristallisation des métaux facilement fusibles comme l’étain (tt = 
== 232° C) et le plomb (tr == 320 °C) se situe au-dessous du zéro (—70 °C pour 
l'étain et —30° C pour le plomb). Lorsque la déformation de ces métaux se 
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produit à la température ordinaire, ils ne subissent pas d’écrouissage, et par 
For cette déformation est pour le plomb et l’étain une déformation 
à chaud. 


Structure rubanée produite par les déformations plastiques à chaud. 
Le formage à chaud sous pression détruit la structure dendritique 
du lingot (voir fig. 28) et les dendrites s'allongent dans le sens de la 
déformation. Les espaces interdendritiques qui contiennent un grand 


Fig. 44. Macrographie d'un métal après déformation à chaud 


.nombre d’impuretés et d'inclusions non métalliques se déforment 
également pour constituer des fibres caractéristiques (fig. 44). 

Une telle structure dite rubanée influe sur les propriétés mécani- 
ques, sur la résilience surtout ; elle est plus forte dans le sens longi- 
tudinal et plus faible dans le sens transversal (par rapport à la direc- 
tion d'écoulement du métal en laminage, forgeage, estampage, 
fig. 45). La plasticité (allongement À et striction Z) subissent moins 
l'influence de cette structure, alors qu’elle n’influe pas du tout sur 
la résistance et la dureté. 


Plus la section est réduite par le corroyage, plus la diminution de la rési- 
lience et de la plasticité des éprouvettes transversales est importante (fig. 45). 
C'est pourquoi dans le formage à chaud sous pression (forgeage, estampage) il 
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faut assurer une disposition judicieuse des fibres de la pièce, surtout lorsque 
le degré de corroyage est important. La direction des fibres dans les 
pièces à forger doit coïncider avec celle des contraintes maximales apparues 
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Fig. 45. Influence du degré de corroyage sur les propriétés mécaniques d’un 
acier dans les directions longitudinale et transversale des fibres 


dans la pièce pendant son fnctionnement. Ainsi, les fibres des roues dentées 
forgées doivent être disposées radialement, alors que celles des bandages de 
roues et des bagues des roulements tangentiellement. 
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CHAPITRE IV 


Propriétés mécaniques 
des métaux 


1. Méthodes des essais mécaniques 
des métaux 


Sous le terme de propriélés mécaniques on entend les caractéris- 
tiques traduites par des valeurs qui déterminent le comportement 
d'un métal (ou d'un autre matériau) soumis à l’action des efforts 
mécaniques. Parmi les valeurs les plus usitées à cet effet il y a celles 
de 1) la résistance, qui définit la tenue du métal ou de l’alliage à la 
déformation et à la rupture et de 2) la plasticité, c'est-à-dire 
l’aptitude du métal à recevoir une déformation permanente sans se 
rompre. Une faible plasticité ou son absence s'appelle fragilité. 

Les valeurs numériques des caractéristiques mécaniques, c'est-à- 
dire les valeurs des contraintes ou des déformations qui entraînent 
la modification de l’état physique du matériau, sont établies par 
essais mécaniques. 

Les caractéristiques mécaniques rendent possible l'établissement 
par les ingénieurs d'étude des limites pour les charges et des conditions 
dans lesquelles le matériau considéré peut être utilisé. 

Les essais mécaniques s’emploient aussi largement pour contrôler 
la qualité de fabrication et de transformation du métal dans les usines 
sidérurgiques et les entreprises de la construction mécanique. 


2. Résistance et plasticité du métal 


L'amélioration de la résistance du métal accroît la sécurité et la durée 
des machines et diminue le débit du métal nécessaire pour leur fabri- 
cation *. La résistance du métal réalisée dans les conditions réelles 
(résistance technique) est nettement inférieüre à ses valeurs théori- 
ques **. 

Une faible résistance à la déformation d’un métal s'explique par 
le caractère très mobile des dislocations. Par conséquent la résistance 
peut être élevée soit en éliminant les dislocations, soit en rendant 


* Par suite de la diminution des sections des pièces jusqu'à des valeurs 
admissibles minimales. 

** Sous le terme de résistance théorique on comprend la résistance à la 
déformation et à la rupture que les matériaux devraient avoir suivant les calculs 
physiques des forces de cohésion au sein des corps solides. 
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leur déplacement plus difficile. La progression des dislocations 
est rendue plus difficile lorsqu'elles interagissent entre elles et avec 
d'autres défauts du réseau cristallin produits par la transformation 
du métal. Ainsi, les défauts du réseau exercent une double action 
sur la résistance du métal à la déformation. D'une part, ils favorisent 
la formation des dislocations et affaiblissent par là le métal. D'autre 
part, ils présentent un obstacle au déplacement libre des dislocations 
et consolident ainsi le métal. La figure 46 illustre l’action exercée 
par le nombre de défauts (densité des dislocations) sur la résistance 
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Fig. 46. Densité des dislocations et d’autres défauts de la structure cristalline 


du métal. Si le nombre de défauts (densité des dislocations) ne dépas- 
se pas la valeur a, la diminution de ce nombre accroît brusquement 
la tenue à la déformation. La résistance dans ce cas s'approche rapi- 
dement de sa valeur théorique (fig. 46). 

On a réussi de nos jours à obtenir des cristaux d’une longueur de 
2 à 10 mm et d’une épaisseur de 0,5 à 2 u dont les réseaux cristallins 
sont pratiquement exempts de défauts (dislocations). Ces cristaux 
filamentaires appelés whisker (moustaches) par les savants anglais 
et dits poils ont une résistance voisine de sa valeur théorique (fig. 46). 
Ainsi, la charge de rupture des cristaux filamentaires du fer est de 
1 336 kg/mm° et du zinc 225 kg/mm*, alors que la charge de rupture 
du fer usuel est de 30 kg/mm°, du cuivre de 26 kg/mm* et du zinc de 
18 kg/mm:. 

L'absence de défauts dans les poils s'explique par les conditions 
de leur développement et leurs faibles dimensions. Lorsque ces der- 
nières augmentent, la résistance des cristaux diminue brusquement. 
Pour une épaisseur supérieure à 0,25 pu, les poils de fer ne se distin- 
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guent pas quant à leur résistance du fer technique. L'inconvénient 
des poils est leur faible résistance aüx déformations élastiques. Leur 
module d’Young est compris entre 18 500 et 30 000 kg/mm*, alors que 
pour un monocristal de fer il vaut généralement 21 000 kg/mm:. 
Il en est ainsi parce que le module d'Young dépend seulement de la 
valeur des forces de liaison inleratomique, qui est la même pour 
les réseaux parfait et défectueux. 

Les dimensions infimes des poils rendent impossible leur large 
utilisation en technique. Les cristaux filamentaires n'ont trouvé 
d'application que pour la fabrication des ressorts miniature et des 
suspensions employés dans la construction des appareils *. 

Lorsque le nombre de défauts de la structure cristalline est supé- 
rieur à la valeur a, son augmentation ultérieure fait durcir le métal. 
Les métaux et alliages industriels se rapportent à la partie droite 
du diagramme de la figure 46. C'est pourquoi leur durcissement n’est 
possible que par l'augmentation des défauts de la structure cristal- 
line réalisée par addition des éléments d'alliage, le traitement ther- 
mique ou thermo-mécanique **. 

Lorsqu'on ajoute au métal un élément d'alliage, les atomes des 
inclusions en provoquant des perturbations locales du réseau rendent 
plus difficile le déplacement des dislocations et par là même élèvent 
la résistance à la déformation. Dans le cas d’une déformation plasti- 
que (écrouissage), la densité des dislocations s'accroît, ce qui entrai- 
ne l'augmentation du nombre d'obstacles constitués par leur croi- 
sement. C’est pourquoi la résistance du métal s'accroît avec la défor- 
mation. Le mouvement des dislocations est ralenti surtout par 
les joints des grains et des blocs qui sont le siège des perturbations 
maximales du réseau, ainsi que par les particules des inclusions 
variées. 

L'amélioration de la résistance va généralement de pair avec la 
dégradation de la plasticité et le métal devient plus fragile. L'apti- 
tude accrue à la rupture fragile des matériaux à résistance élevée 
peut s'expliquer en première approximation par le fait qu'avec le 
nombre de défauts de la structure cristalline (fig. 47), la résistance 
au glissement +, augmente plus vite que la résistance à la décohésion 
Oa- Le nombre de défauts ne doit pas dépasser «, car s’il n’en est 


* Il est possible d'obtenir en principe des matériaux de construction 
à résistance élevée en les renforçant avec une ossature constituée de cristaux 
filamentaires sans défauts. 

** Dans l’industrie on utilise actuellement des alliages dont la résistance 
à la traction atteint 140 à 160 kg/mm®. On peut supposer que dans le plus proche 
avenir la fabrication des constructions en acier porte cette caractéristique à 250 
ou 300 kg/mm°. 11 semble que dans un avenir un peu plus éloigné la charge de 
rupture pourra être poussée jusqu’à 400 ou 500 kg/mm®. Le poids des construc- 
tions (des machines) se trouvera ainsi nettement réduit, leur sécurité et leur 
durée accrues dans les conditions d'une économie considérable de métal. 
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pas ainsi, la rupture du métal sera fragile et ne sera pas précédée 
d'une déformation plastique. La fragilisation du métal peut condi- 
tionner une rupture fragile intempestive de la pièce, qui se produit 
souvent sous des charges relativement faibles. [l faut pourtant retenir 
que pour une valeur donnée de la résistance, la plasticité est détermi- 
née par plusieurs facteurs. 

La baisse de la température rend certains métaux à réseau cubique 
centré ou hexagonal, et notamment le fer (acier), chrome, molybdène, 
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tungstène, zinc, etc., susceptibles de la rupture fragile. Ce phénomène 
s'appelle fragilité à froid. Son explication peut être donnée par la 
schématisation de A. lIoffé. 

Sans diminuer la valeur de la résistance à la décohésion o4, la 
diminution de la température augmente nettement la résistance à la 
déformation plastique E ou 04 (fig. 48). C’est pourquoi les métaux 
plastiques à température ordinaire peuvent subir une rupture fragile 
température basse. Dans les conditions considérées, la résistance 
la décohésion o4 a lieu sous l'effet des contraintes inférieures 
celles de la limite d'’élasticité. 


Se, D D 
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Le point 7 de l'intersection des courbes 6; et o4 correspond à la 
température de transition du métal d’une rupture ductile à une rupture 
fragile et inversement, qui est la température de transition Tr (voir 
p. 86). Plus la résistance à la décohésion o4 est élevée, plus l'aptitude 
du métal à une rupture fragile est faible, c’est-à-dire plus la tempé- 
rature de transition du métal ou de son alliage d’un état ductile 
à un état fragile est basse. L'aptitude à la rupture fragile s'accroît 
avec l'augmentation de la vitesse 
de déformation et des dimensions 
de la pièce (facteur d’échelle). Plus 
le grain est gros, plus la résistance 
à la décohésion est faible, plus la 


température de transition du mé- 
tal est élevée. Plus le métal est TT à 
pur (chrome ou molybdène par AIT 


exemple), moins il est apte à la fra- 
gilité à froid. 

Les propriétés mécaniques peu- 
vent être fortement compromises 
par une entaille, c’est-à-dire par une 
modification brusque de la sec- 
tion. L’action des entailles prati- 
quées sur une éprouvette est analo- 
gue à celle d’une forme complexe 
de la pièce qui compte des trous Fig. 49. Distribution des contrain- 
débouchants, des filets, etc., ou à les dans des éprouvettes entaillées 
celle des défauts internes du métal ‘°"7156S 8 LE LL (apres 
(inclusions non _ métalliques, inser- 6, — contrainte axiale: 0: — contrainte 
tions du graphite diffus dans la Fidaies en jme tnsvemale 
fonte, tapures, etc.) qui perturbent en A-B 
la continuité de la pièce. 

Une entaille conduit à une distribution irrégulière des contrain- 
tes en donnant lieu à des concentrations de contraintes (fig. 49) *. 
Il n’est pas rare que la distribution irrégulière des contraintes accrois- 
se la résistance à la déformation plastique, mais diminue toujours la 
plasticité. Dans les matériaux à résistance élevée et fragile l’entaille 
diminue la résistance. Plus l’entaille est vive, plus son action sur 
les propriétés mécaniques du métal est forte. Par conséquent il faut 
rapporter l’action d'une entaille au nombre des facteurs qui contri- 
buent à la fragilisation du métal. 

Notons à titre de conclusion que la résistance du métal obtenue 
dans une construction (résistance fonctionnelle) est déterminée non 


* C'est pourquoi les entailles de toute sorte (trous, congés, etc.) ont reçu 
le nom de concentrateurs de contraintes. 
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seulement par les propriétés du matériau mais encore par le caractère 
et le niveau de la gamme de fabrication et les conditions du fonc- 
tionnement. La résistance fonctionnelle est fortement influencée par 
l'encombrement (facteur d'échelle), la complexité de la forme (allure 
des concentrateurs de contraintes), la présence des contraintes tech- 
nologiques résiduelles après la fabrication, la qualité de la surface 
(état de surface, type du revêtement galvanique, décarburation de 
l'acier, etc.), ainsi que par le milieu dans lequel travaille la pièce. 
La résistance fonctionnelle ne peut donc être améliorée que par l’en- 
semble des mesures d'ordre métallurgique, technologique et fonc- 
tionnel. 

L'absence d’une liaison univoque entre les propriétés mécaniques 
du matériau et la résistance fonctionnelle se manifeste le plus sou- 
vent dans l’utilisation des matériaux à résistance élevée. 


3. Caractéristiques mécaniques 
déterminées par des essais statiques 


On rapporte aux essais statiques ceux de : 1) traction ; 2) compression; 
3) torsion ; 4) flexion et 5) dureté. 

Les essais statiques permettent de définir les propriétés élasti- 
ques, la résistance aux déformations plastiques faibles et importan- 
tes, la tenue à la rupture (résistance du métal), ainsi que l'aptitude 
du métal à la déformation plastique (plasticité). 

Les essais font subir l’action des contraintes tangentielles et nor- 
males (traction). Les contraintes tangentielles déterminent le déve- 
loppement éventuel d'une déformation plastique qui conduit 
à une rupture ductile. Les contraintes normales, au contraire, con- 
tribuent à la réalisation d'une rupture fragile du métal par déco- 
hésion. ; 

Les états de contraintes variés produits par tel ou tel mode d'essais 
statiques sont appréciés généralement par le coefficient de rigidité 


T 
a = max 


Omax ? 
OÙ Tmax €St la contrainte tangentielle maximale; 

Oinax la contrainte normale maximale réduite (traction). 

Plus la valeur des contraintes de traction Omas est élevée par 
rapport aux contraintes tangentielles, plus la valeur de & est faible, 
plus l'essai est rigide. L'’essai de traction (&« Æ 0,5) est plus rigide 
que l'essai de torsion (&œ = 0,8) et l'essai de compression (&œ = 2,0) 
qui est le moins rigide. 

Il convient pourtant de retenir que la rigidité des essais est 
déterminée non seulement par le coefficient &« mais encore par les 
propriétés du matériau soumis à l'essai. Ainsi, pour la plupart des 
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aciers et des alliages non ferreux déformés à plasticité élevée, l'essai 
de traction n’est pas rigide, alors que pour la fonte peu plastique ou 
pour les alliages légers de fonderie cet essai est rigide et conduit à une 
rupture par décohésion. 

Essais de traction. Ce mode d'essais est très usité pour les aciers 
de construction, les métaux non ferreux et leurs alliages. Les cahiers 
des charges des aciers de construction et de nombreux métaux non 
ferreux portent généralement des spécifications relatives aux proprié- 
tés mécaniques fournies par des essais de traction. 

Les essais de traction se font avec des éprouvettes normalisées. 
Les machines de traction comportent un enregistreur qui trace la 


G.kg/mm° o.kgjmm* 
Déformation £ 


| 


Fig. 50. Courbes de traction: 
a, b — conventionnelles; c, d — rationnelles 


courbe, c'est-à-dire qu'il matérialise les modifications de la longueur 
de l’éprouvette en fonction de l’effort appliqué. 

La figure 50,a représente la courbe de traction pour un acier à bas 
carbone. Au début, tant que les charges appliquées sont relativement 
faibles, l'allongement est proportionnel à la charge. Le principe de 
la proportionnalité est vérifié jusqu’à une certaine charge F;. 

La contrainte calculée pour cette charge suivant la section ini- 
tiale de l’éprouvette 


F 
Ry= < kg/mm? 
s'appelle limite de proportionnalité. 

On appelle limite de proportionnalité conventionnelle la con- 
trainte pour laquelle l'écart de la relation linéaire entre les contrain- 
tes et les déformations atteint une valeur bien définie caractérisée 
par une tolérance déterminée établie par les cahiers des charges (jus- 
qu’à l'augmentation de 10, 25, 50 % de sa valeur initiale de la 
tangente de l'angle entre la tangente à la courbe de déformation 
et l’axe des contraintes). 

Les contraintes inférieures à la limite de proportionnalité ne pro- 
duisent pratiquement que des déformations élastiques qui disparais- 
sent avec la suppression de la charge. C'est pourquoi on identifie 
souvent la limite de proportionnalité à la limite élastique. Or, ce 
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n’est pas tout à fait juste, mais c'est admissible pour de nombreux 
cas pratiques. La limite d'’élasticité R, est déterminée comme la 
contrainte à laquelle la déformation permanente atteint une certaine 
valeur, par exemple 0,001 ; 0,003 ou 0,005 de la longueur initiale 
de l'échantillon. 

La limite élastique est une caractéristique importante du métal, 
elle détermine sa résistance aux déformations plastiques de faible 
valeur. De nombreuses pièces, dans la mécanique de précision surtout, 
ainsi que les ressorts sont calculés de façon que les contraintes ne 
dépassent pas en service leur limite élastique. 

Le domaine des déformations élastiques donne lieu à une relation 
linéaire entre la contrainte et la déformation du métal, qui vérifie 
la loi de proportionnalité (loi de Hooke): 


O=p-0; == tga. 


Le coefficient de proportionnalité u, kg/min°, désigné encore 
par E ou e suivant les auteurs, est appelé module d'élasticité ou modu- 
le d'Young; il caractérise la rigidité du matériau, c’est-à-dire sa 
résistance aux déformations élastiques en cours de traction. 

Le module nu dépend relativement peu de la structure de l’alliage 
et de son usinage, étant déferminé essentiellement par le type du 
réseau cristallin. 

Voici les valeurs du module a pour certains métaux importants 
en technique: 


Métal . . . . . . . . Mg AI Zr Cu Fe W 
nu, kg/mm?...... 4 500 7200 10300 12100 21000 36000 


Pour le fer il est très élevé, ce qui importe considérablement pour 
la mécanique. 

L'augmentation de la charge au-dessus de F, compromet la rela- 
tion linéaire entre la charge et l'allongement. La droite du diagramme 
se transforme en une courbe. Lorsque la charge atteint une certaine 
valeur on constate parfois l'apparition sur la courbe d'un palier 
horizontal qui traduit le fait d'écoulement (allongement) du métal 
sans augmentation de la charge. 

La contrainte relative à la charge FE s'appelle limite apparente 

’élasticité ou limite d'écoulement: 


E='E kg/mm?. 
So 
Ainsi, la limite apparente d’élasticité détermine la contrainte 


minimale à laquelle l’éprouvette se déforme sans que la charge enre- 
gistre une augmentation perceptible. 
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La formation d'un palier d'écoulement s'observe surtout dans les 
essais du fer. - 


La majorité des chercheurs expliquent l'apparition de ce palier par une 
contrainte suffisamment élevée pour détruire les joints des grains constitués 
de composants durs et fragiles qui entravent l'évolution d'une déformation 
plastique. Après leur destruction la déformation se poursuit intensément sans 
imposer l’augmentation de la charge. 

Ces derniers temps, on associe la formation d’un palier d'écoulement à un 
glissement plus facile des dislocations. Le fer industriel comporte toujours une 
certaine quantité de carbone dont les atomes forment des amas autour des dislo- 
cations (nuages de Cottrell), en empêchant leur déplacement. Lors de la défor- 
mation du matériau. les contraintes augmentent jusqu'à ce que les dislocations 
s'échappent du nuage de Cottrell et retrouvent leur mobilité aisément réalisée 
sous l'action d’un faible effort de déformation. 


La majorité des métaux n’ont pas de palier d'écoulement nette- 
ment exprimé. Leur courbe de traction se transforme graduellement 
d'un secteur élastique en un secteur matérialisant la déformation 
plastique (fig. 50,b). Dans ce cas, on considère la limite élastique 
conventionnelle comme une contrainte responsable d’un allonge- 
ment permanent de 0,2% de la longueur pratique initiale 
(Ro). 

La simplicité de l'établissement de la limite d’élasticité déter- 
mine son choix fréquent comme d'indice de la résistance et pour 
le calcul des contraintes admissibles en construction mécanique. 

Les valeurs À, et E caractérisent la résistance aux faibles défor- 
mations plastiques. Une augmentation de la charge toujours plus 
poussée produit une déformation plastique beaucoup plus importante 
dans tout le volume du métal ; la contrainte qui correspond à la char- 
ge maximale que l’éprouvette peut supporter s'appelle résistance à la 
ruplure où charge de rupture : 


R = . kg/mm°. 
0 


Les métaux fragiles sollicités par une charge de cette valeur se 
rompent. 

Dans le cas des métaux plastiques, une fois que les contraintes 
atteignent la valeur R, la déformation se concentre en un secteur 
déterminé. On constate alors sur l'éprouvette un rétrécissement local 
de la section dit striction, l'effort de traction diminue, et le moment 
vient où l’éprouvette se rompt. Par conséquent, pour les métaux 
plastiques la résistance à la rupture À caractérise la résistance du 
métal aux déformations plastiques importantes. 

Les essais de traction déterminent de plus les caractéristiques de 
plasticité. Ce sont l'allongement ct la striction relatifs. 

L'allongement p. cent, noté À %, est le rapport de l'augmentation 
de la longueur d'éprouvette après rupture à sa longueur pratique 
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initiale /,: 


l os / 
AY =. 10 %6, 


où /, est la longueur de l'échantillon après rupture. 

Sous le terme coefficient de striction p. cent, noté Z %, on com- 
prend le rapport de la diminution de la section de l’éprouvette après 
rupture à la section initiale: 


Z%=$0—$2.. 100 %. 
0 


Contraintes rationnelles (vraies). Pour déterminer R,, E et R 
nous avons rapporté les contraintes respectives F,, F£ et F à la sec- 
tion initiale S, de l'éprouvette. C'est pourquoi la courbe de traction 
(fig. 90,a et b) ne tient pas compte de la diminution notable de la 
section d’une éprouvette en métaux plastiques lorsque les contrain- 
tes dépassent la limite d'écoulement, surtout dans le cas de la stric- 
tion. 

Une relation encore plus précise entre la déformation de l’éprou- 
vette et la contrainte rationnelle est donnée par les courbes rationnel- 
les de traction. Ces diagrammes s'établissent en coordonnées charge- 
allongement rationnels. 

La contrainte rationnelle © est calculée en divisant la charge F 
appliquée à un moment précis par la section S qu'avait l’éprouvette 
à ce moment. La déformation est appréciée dans ce cas par la stric- 
tion calculée pour chaque moment de la sollicitation. 

La figure 50,c représente la courbe rationnelle de traction. La 
limite apparente d’élasticité du diagramme est désignée 6x, la con- 
trainte de rupture 64. La valeur de R et de 6; pour des métaux fra- 
giles dont la rupture se produit sans déformation plastique impor- 
tante est pratiquement la même. Pour les métaux plastiques o4 est 
toujours plus grande que R. Comme on le voit sur la figure 50,c, la 
courbe rationnelle de traction compte deux secteurs rectilignes qui 
correspondent aux déformationsélastique et plastique. Compte tenu du 
rôle de la déformation plastique beaucoup plus grand que celui de la 
déformation élastique, la partie du diagramme relative à la défor- 
mation élastique se confond souvent avec l'axe des ordonnées. 

Parmi les valeurs les plus importantes pour caractériser les pro- 
priétés du métal dans le domaine des déformations plastiques on note 
le module d'écrouissage ». Il correspond à la tangente de l'angle entre 
l'inclinaison de la partie droite de la courbe rationnelle de traction 
et l’axe des abscisses et traduit l'aptitude du métal à l’écrouissage, 
c'est-à-dire au durcissement sous l'effet d'une déformation plastique. 
Plus la partie droite de la courbe rationnelle de traction qui caracté- 
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rise la déformation plastique est raide, plus le module d'écrouissage 
est grand, c’est-à-dire plus la contraïnte doit être élevée pour obtenir 
la valeur requise de la déformation plastique. Plus » est grand, plus 
l'aptitude à l’écrouissage du métal est forte, c’est-à-dire plus son 
durcissement est fort en cours de la déformation plastique. 
L'aptitude d'un métal à subir la déformation plastique dans des 
conditions déterminées et jusqu'aux limites définies s'appelle plasti- 
cité. La plasticité e est fonction des propriétés mécaniques princi- 
pales 
_ Ga —E 
= —. 


€ 


On en déduit que plus £E et r sont grands. plus la plasticité e est 
faible. L'augmentation de o4 améliore la plasticité. 

Le travail absorbé par la rupture d’un métal ou sa ductilité 
(voir les essais au choc, p. 85) est égal à la surface du diagramme de 
traction rationnel et peut être exprimé par les valeurs de 64, E et nr: 


On en déduit que des variations relativement faibles des valeurs 
de o4 et de Æ qui entrent dans la formule à la puissance deux et 
n'influent pas d'une façon perceptible sur la plasticité peuvent inter- 
venir nettement dans la ductilité. 

Essais de compression. Ces essais sont appliqués à la fonte, aux 
alliages de fonderie d'aluminium et à d’autres alliages, fragiles dans 
les essais de traction plus rigides. 

Les éprouvettes ont une forme cylindrique d’un diamètre de 10 à 
25 mm égal à la hauteur. Les surfaces des bouts des éprouvettes sont 
rectifiées et établies suivant un parallélisme rigoureux. Le frottement 
aux bouts influe fortement sur les résultats des essais. Pour diminuer 
le frottement on recourt à des embouts particuliers, au graissage des 
bouts, etc. 

Essais de torsion. Ces essais s’emploient pour: a) des métaux 
fragiles en traction (aciers de construction et à outils trempés) et 
b) des matériaux plastiques dans les cas où il faut définir, avec une 
précision plus poussée que celle de la traction, les déformations et 
les contraintes respectives de la rupture de l’éprouvette. 

Les éprouvettes employées le plus souvent ont une forme cylin- 
drique ; le diamètre de leur partie active est d, — 10 mm et la longueur 
pratique {, = 50 ou 100 mm (norme soviétique GOST 3565-58). 

Ces essais permettent de déterminer le module de torsion 


Ml 
G=—"+—, 
(S1—S2) 1G 
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où A+ est le moment de torsion, kg/mm: 

S; et S, les valeurs angulaires aux extrémités de la longueur 

pratique L,, rad; 

IG le moment quadratique polaire, mm* (pour une éprouvette 
ad 
32. . 

Caractéristiques de la résistance à la torsion: limite de propor- 
tionnalité R}, limite élastique conventionnelle R,,3. et résistan- 
ce à la rupture conventionnelle R1. 

Ces valeurs sont déterminées suivant la formule 


ronde l& == 


d’après les valeurs respectives des moments de torsion M:, M,,3 et 
M, établis à partir de la courbe de torsion. 
La plasticité du métal est le glissement p. cent en torsion calculé 
d’après la formule 
de. (Si=82) à 
£ 10 — Me . 


Si la rupture de l’éprouvette se produit par cisaillèment, la sur- 
face de la cassure passe par sa section droite ; la rupture par décohé- 
sion produit une cassure suivant une surface à vis. 

Essais de flexion. Cet essai s'emploie pour des métaux peu plas- 
tiques (fonte, aciers trempés à teneur en carbone élevée, alliages de 
fonderie d'aluminium et de magnésium, etc.). 

Il est impossible d'obtenir par les essais de flexion la rupture 
des métaux plastiques. 

Les essais s'effectuent le plus souvent avec une charge concen- 
trée, plus rarement avec deux charges égales symétriques. 

La résistance à la flexion se calcule suivant la formule 


M 
Re=- mar , 


N bh? 7ds 
où W — FT pour un rectangle et W -— ss pour un cercle. 
On détermine en plus la flèche. Il est rare qu'on recourt à ces 
essais pour rechercher les limites élastique, de proportionnalité 
et d'écoulement. 


A. Dureté des métaux 


On appelle dureté la propriété d’un corps de s’opposer à la déforma- 
tion plastique (plus rarement à la rupture fragile) provoquée par des 
contacts localisés de la couche superficielle. 

Dans la majorité des essais de dureté on enfonce dans le métal 
un pénétrateur spécial (bille en acier, cône de diamant) ; le pénétra- 
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teur surmonte d’abord la résistance de métal aux déformations élas- 
tiques, puis, aux déformations plastiques faibles et lorsque l'effort 
appliqué est grand, aux déformations plastiques importantes. La 
dureté ne présente donc pas de caractéristique indépendante, mais 
détermine les mêmes propriétés mécaniques que les essais précédents 
(traction par exemple), mais dans d’autres conditions de sollicitation. 

Par conséquent il existe une relation définie entre la dureté et 
la résistance à la traction des métaux plastiques. Pour les métaux 
peu plastiques dont la résistance à la rupture définit la résistance 
à la décohésion et non pas aux déformations plastiques importantes, 
une telle relation n’est pas suf- 
fisamment déterminante. 

La rapidité et la simplicité 
de l'essai de dureté, ainsi que le 
moyen qu'il présente d’appré- 
cier les propriétés d'une pièce 
sans la détruire, contribuent à 
sa large extension pour le con- 
trôle de la qualité du métal et 
des pièces métalliques. 

La dureté peut être mesurée 
par plusieurs méthodes dont les q) b) 
plus usitées sont examinées Fig. 51. Essai Brinell: 
dans ce qui suit. a — empreinte avec bavure; b — empreinte 

Méthode Brinell. Cette mé- avec enfoncement 
thode consiste à imprimer dans 
la pièce sous une charge constante P une bille en acier dur (fig. 51)et 
à mesurer après l'enlèvement de la charge l’empreinte laissée sur la 
surface du métal. 

La dureté Brinell FZB est le rapport entre l'effort appliqué à la 
bille et la surface de l'empreinte obtenue. Si l’on désigne la surface 
de l'empreinte S par le diamètre de la bille D et celui de l’em- 
preinte d, le nombre Brinell est défini par la formule 


NS 
N 


2P s 
NB=— D=VR kg/mm?. 

Le diamètre de la bille D et la charge P sont choisis en fonction de 
la composition du métal, de la dureté et de l'épaisseur de l’éprouvette 
mise à l'essai. 

Pour l'acier et la fonte on pose *: D = 10 mm et P — 3 000 kg 
(P — 30: D:°), pour le cuivre et ses alliages D = 10 mm et 
P =1 000 kg (P = 10 - D?) et pour les métaux très doux (aluminium, 
babbits, etc.) D — 10 mm et P = 250 kg (P = 2,5-D?). 


* Norme soviétique GOST 9012-59. 
8 —850 


82 Propriétés mécaniques des métaux 


Pour définir la dureté, on mesure le diamètre d de l'empreinte et 
d'après ce diamètre on cherche la dureté dans des tableaux appro- 
priés. 

La dureté Brinell et la charge de rupture des métaux plastiques 
qui, soumis à la traction, donnent lieu à une striction, sont liées par 
la relation: 


R=C.-HB, 


où pour l'acier C = 0,34 et pour les alliages de laminage à l’alumi- 
nium C = 0,38. 

La méthode Brinell est contre-indiquée pour des métaux d'une 
dureté supérieure à 450 HB, car la bille peut se déformer et 
compromettre ainsi les résultats des essais. 

Méthode Rockwell *. Cet essai consiste à faire pénétrer dans 
la couche superficielle de l’éprouvette un cône à pointe en diamant 
ou une petite bille en acier. A la différence de la méthode Brinell, 
la dureté est établie dans ce cas non pas d’après le diamètre, mais 
d’après la profondeur de l'empreinte. 

Le pénétrateur est un cône à pointe en diamant dont l’angle au 
sommet est de 120° ou une bille en acier trempé de 1,5875 mm de 
diamètre. Le cône s'emploie pour des métaux durs et la bille pour 
des métaux plus doux. 

Le cône et la bille subissent deux actions successives, celle de la 
précharge P, (égale à 10 kg) et de la surcharge P, égale à 90 kg pour 
la bille (échelle B), 140 kg pour le diamant ** (échelle C) et 40 kg 
pour le diamant dans le cas des matériaux très durs et des échantil- 
lons minces (échelle 4). 

La dureté Rockwell est exprimée en unités conventionnelles. 


L'unité de dureté adoptée correspond à un enfoncement axial du pénétra- 
teur de 0,002 mm. Le nombre Rockwell /Z8R est déterminé suivant la formule: 
dans les échelles 4 et C': 


HRA ou HRC=—100—e ; 
dans l'échelle B : 


HRB —130 —e. 
La valeur e est déterminée par la formule : 
hi —ho 
770,002 ? 


où k, est la profondeur de l'empreinte laissée par le pénétrateur sous l'action 
de la précharge Po (fig. 52); 
k, la profondeur de l'empreinte laissée par le pénétrateur sous l’action de la 
charge d'essai P (fig. 52) mesuréo après suppression de la surcharge P:, 
la précharge P, subsistant (fig. 52). 


* Norme soviétique GOST 9013-59. : 
** La charge d'essai est composée de la précharge et de la surcharge. 
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La dureté Rockwell est désignée 75 HRA, 60 HRC ou 70 HRB. 
Les chiffres indiquent la dureté donnée par l'échelle respective (4, 
C ou B). Ils peuvent être recalculés suivant les tableaux de la dureté 
Brinell. 

La méthode Rockwell très simple et d'exécution rapide est très 
employée dans l’industrie ; elle assure une précision élevée et pro- 
duit à la surface mise à l’essai une empreinte de faibles dimensions. 


, 


Fig. 52. Détermination de la dureté par pénétration d’un cône à pointe en 


diamant (essai Rockwell) 


Méthode Vickers *. C’est un essai par pénétration d’une pyramide 
en diamant. Il est largement appliqué pour mesurer la dureté des 
pièces de faible épaisseur et des couches superficielles minces à dure- 
té élevée (cémentées, nitrurées, etc.). La dureté est déterminée 
par l'empreinte laissée dans la surface mise à l’essai (rectifiée ou 
même polie) par une pyramide en diamant à base carrée, l'angle au 
sommet étant de 136° ; l'empreinte obtenue a la forme d'un losange. 

La dureté Vickers AV est le rapport de la charge appliquée à la 
pyramide (P, kg) à la surface de l'empreinte (mm). La dureté HV 
est déterminée suivant la formule: 


._ 
2P sin — 


d 

où P est la charge appliquée à la pyramide (5, 10, 20, 30, 50, 
100 ou 120 kg); 

« l’angle entre les faces opposées de la pyramide (œ — 136°); 

d la moyenne arithmétique des deux diagonales de l'empreinte, 

en mm, mesurées après suppression de la charge. 

La valeur de la charge est choisie suivant les dimensions de la 
pièce et la dureté du métal. Plus le métal est mince, plus la charge 
doit être faible. Par contre, plus la charge est grande, plus les résul- 
tats de l'essai sont précis. La dureté Vickers est déterminée à partir 


HV = =1,8544 +, 


* Norme soviétique GOST 2999-59. 
6+ 
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des tableaux spéciaux en fonction de la grandeur mesurée de d 
(diagonale de l'empreinte). Les nombres Vickers et Brinell ont la 
même dimension et coïncident pour les matériaux dont la dureté 
ne dépasse pas 400 environ. Lorsqu'elle est plus forte, les nombres 
Vickers sont plus grands que les nombres Brinell et par conséquent 
plus précis. 

Microdureté *. La détermination de la microdureté a pour but 
de caractériser les couches très minces, les pièces de faibles dimen- 
sions et même les composants structuraux des alliages. La machine 
d'essai est constituée d’un dispositif pour l’enfoncement d’une pyra- 
mide en diamant sous une faible charge et d’un microscope métal- 
lographique. Le diamant pénètre dans la surface mise à l'essai sous 
une charge de 15 à 500 g. La dureté # est donnée par la formule ** 


P 
H 1,854, 


où P est la charge, en g; 

d la diagonale de l'empreinte, en pu. 

La préparation des éprouvettes se fait de la même façon que dans 
le cas des coupes métallographiques; il est recommandé de les sou- 
mettre au polissage électrolytique pour enlever la couche mince du 
métal écroui produite inévitablement par la rectification et qui 
peut fausser les résultats des mesures. 


5. Propriétés mécaniques déterminées 
par des essais dynamiques 


Les essais dynamiques de flexion par choc révèlent l'aptitude du 
métal à la rupture fragile ***. Les éprouvettes prévues pour l'essai 
sont généralement entaillées (fig. 53,b). 

L'éprouvette repose sur deux appuis d’un mouton-pendule de 
façon que le choc porte à la face opposée à l’entaille. Le pendule d’un 
poids P est relevé à la hauteur A, (fig. 53,c). En tombant, il brise 
l'éprouvette et remonte à la hauteur k,. Le travail absorbé par la 
rupture s'écrit: 

K = Pl(cosa;—cosæ), kgm, 


où Lest la distance entre le centre de rotation et le centre de gravité, 
en m; 
&, l'angle de départ; 
& l'angle de remontée après rupture de l’éprouvette. 


* Norme soviétique GOST 9450-60. 
** Le symbole H est souvent affecté d’un indice qui traduit la valeur 
de la charge en grammes; par exemple, H:0 = 220. 
*** Norme soviétique GOST 9454-60. 
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L'angle de départ est une valeur constante, alors que l'angle 
de remontée après rupture est donné par une échelle spéciale indiquée 


Fig. 53. Essai au choc: 
a — mouton; b — éprouvette: ce — schématisation de l'essai 


sur la machine d'essai. Lorsqu'on connaît le travail nécessaire pour 
la rupture de l’éprouvette X, on peut calculer la valeur de la résilience 


K = kgm/cm°, 


où S est la section de l’éprouvette au droit de l’entaille avant 
l'essai, en cm°. 

Dans les essais au choc la rupture peut être fragile ou ductile. 
La rupture fragile se produit par décohésion ou clivage et ne s'accom- 
pagne pas de déformation plastique perceptible ; dans ce cas la cassure 
est cristalline, brillante, elle est dite « à grain » (fig. 54,a). Lorsque la 
rupture est ductile, la cassure a une allure fibreuse, d'un gris mat; 
elle est dite « à nerf » (fig. 54,b) ; la rupture est précédée d’une défor- 
mation plastique importante. Des cassures mixtes sont fréquentes, 
elles comportent des aires cristallines (claires) et fibreuses (fig. 54,c). 

La résilience est définie par la ductilité et la résistance du métal. 
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Les essais des échantillons entaillés permettent d'étudier simul- 
tanément les effets de l’état de contraintes et de la grande vitesse 
d'impact. Les essais au choc sont les plus rigides, ils favorisent une 
rupture fragile. Pour le moment, la résilience ne peut pas encore 
être mise à profit pour de nombreux calculs. Les agents d'étude tien- 
nent compte pourtant de cette caractéristique ou imposent les indices 


Fig. 54. Types de cassures dans les essais au choc 


qualitatifs correspondants aux pièces dont ils établissent les projets ; 
elle est portée généralement sur les cahiers des charges des aciers au 
carbone et alliés. 

Les essais au choc courants sont réalisés, dans les cas ordinaires, 
à température ambiante en posant que les conditions des essais sont 
tout aussi rigides que celles du fonctionnement. 

Pourtant, certains métaux comme le fer et l'acier ou encore le 
zinc sont fragiles à froid; aux basses températures leur rupture 
est fragile. Pour déterminer l'aptitude du métal à passer de l’état 
ductile à l’état fragile avec le changement de température on le sou- 
met à des essais de séries (les essais au choc sont appliqués à une série 
d'échantillons dans les conditions de quelques paliers de tempéra- 
tures de plus en plus basses *, fig. 55). 

La température qui correspond au passage du métal de l'état 
à rupture ductile à l'état à rupture fragile (T;r) porte le nom de 
point de transition (seuil de fragilité à froid ou température critique 
de fragilité à froid). 

Le plus souvent la courbe résilience-température permet de déceler 
la transition graduelle de l'état ductile à l’état fragile (fig. 55,b), 


* Norme soviétique GOST 9455-60. 
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c'est-à-dire il existe un intervalle critique de température de fragi- 
lité. On distingue alors deux limites de température de fragilité, 
supérieure (T.) et inférieure (7). Plus la température de transition 
est élevée, plus l'aptitude du métal à la fragilité à froid est forte. 

Pour les pièces importantes qui supportent en service de fortes 
charges dynamiques, on pose souvent que la température de transition 
est celle qui fait apparaître dans la cassure des aires « à grain » bien 
que la résilience garde encore une valeur élevée (voir fig. 54,c). 
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Fig. 55. Deux types de l'intervalle de transition de la rupture ductile à la 
rupture fragile: 
a — brusque; b — progressif 


Le grossissement des grains et l'apparition des composants fra- 
giles sur les joints des grains diminuent brusquement la résilience 
et élèvent le seuil de fragilité à froid. Fait caractéristique, ces modifi- 
cations structurales tout en dégradant brusquement la résilience 
n’influent pas d’une manière notable sur les propriétés mécaniques 
établies par des essais statiques. Comme nous l'avons déjà dit (voir 
fig. 45) la résilience est anisotrope, aussi sa valeur change-t-elle 
sensiblement sous l’action des facteurs responsables de l’anisotropie 
du métal. 

La valeur de la résilience est définie pour beaucoup par la forme 
de l’entaille et les dimensions de l’éprouvette. Les essais doivent donc 
se faire avec des éprouvettes de même type et dans les mêmes condi- 
tions. Les échantillons employés généralement à cet effet ont les 
dimensions et la forme représentées sur la figure 53,b. 

Il existe encore d’autres modes d'essais au choc (traction, com- 
pression, torsion, chocs répétés) auxquels on recourt pour l'étude 
des aciers. 
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Il n’y aucun avantage à soumettre la majorité des métaux de lami- 
nage non ferreux (aluminium, cuivre et leurs nombreux alliages) 
aux essais au choc, car quelles que soient les températures, ces essais 
ne révèlent pas lo passage des métaux à l’état fragile. La plasticité 
élevée de ces métaux et alliages fait même que la flexion par choc 
n’entraîne pas la rupture de l’éprouvette. 

Aucun besoin n’est également de recourir aux essais au choc pour 
la fonte et de nombreux alliages de fonderie à l'aluminium et au ma- 
gnésium, dont la rupture a une allure fragile même dans les essais 
de traction statiques. 


6. Propriélés mécaniques sous 
sollicitations alternées 


La majorité des éléments de machines fonctionne dans les conditions 
qui déterminent la variabilité de la valeur et du signe des contrain- 
tes qui les sollicitent (fig. 56). 

Le métal sollicité en service par des charges variables et surtout 
alternées [compression (—R) et traction (+2)] (fig. 56) subit la rup- 
ture lorsque la valeur de la contrainte est non seulement inférieure 
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Fig. 56. Types de contraintes supportées par des pièces et constructions variées 
dans les conditions do charges alternées (d'après I. Fridman) 


à la résistance à la rupture À mais encore inférieure à la limite d’élas- 
ticité apparente £. 

La rupture du métal sous l’effet des contraintes répétées ou alter- 
nées s'appelle la fatigue du métal, et son aptitude à résister à la rup- 
ture de fatigue porte le nom d'endurance. 

La rupture par fatigue produit une cassure caractéristique com- 
posée de deux zones (fig. 57). La surface de la première zone est lisse, 
rodée, elle s'appelle zone de fatigue (zone d'amorçage) (1). Cette 
zone se forme progressivement. On constate d'abord l’apparition 
à l'endroit le plus faible de la section d'une microfissure (fissure de 
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fatigue) qui évolue graduellement en une macrofissure sous des 
efforts répétés multiples appliqués ‘au métal. Une fois que la fissure 
de fatigue couvre une part importante de la section, la rupture s'étend 
sur la deuxième partie de la section. La dauxième zone (fig. 57) des 
métaux fragiles a une structure cristalline grossière, alors que pour 


Fig. 57. Cassure de fatigue 


les métaux ductiles elle est fibreuse. On l'appelle souvent cassure 
résiduelle (zone de propagation) (2). 

Les fissures apparaissent le plus souvent à la surface où sont con- 
centrées les contraintes maximales, et la rupture se produit suivant 
la surface d'action des contraintes de traction maximales. 

La résistance à la fatigue est définie par la limite de fatigue, 
c’est-à-dire par la contrainte maximale qu’un métal peut supporter 
N fois sans rupture (V est un grand nombre imposé par le cahier des 
charges). La limite de fatigue des éprouvettes en acier atteint 5 mil- 
lions de cycles et des éprouvettes en alliages de fonderie légers 20 mil- 
lions de cycles *. De nombreuses études ont montré que lorsque le 
métal résiste sans se rompre au nombre de cycles imposé, il peut. 


* Norme soviétique GOST 2860-45. 
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supporter un nombre de cycles nettement plus grand, la contrainte 
étant aussi élevée. 

Pour définir la limite de fatigue, on emploie le plus souvent une 
éprouvette animée d’un mouvement de rotation et supportant un 
effort de flexion qui provoque des contraintes alternées (traction- 
compression) suivant le cycle symétrique | Gmax | = [Ominl. La figu- 


a) P 


Fig. 58. Essai de fatigue: 


a — éprouvette; b — courbe dela modification cyclique des contraintes 


re 58 schématise le principal des essais d’une éprouvette encastrée 
et donne la courbe d’une sollicitation cyclique. 

La limite de fatigue s'établit par l'essai de six éprouvettes au 
moins. La première est soumise à une contrainte (o,, kg/mm®) égale 


Contrainte 6,k 


OUNNy MN;  N-5000000 
Nombre de Cycles M 


Fig. 59. Courbe de Wôhler ou diagramme de fatigue 


à 0,6 R pour l'acier; le paramètre à déterminer est le nombre de cy- 
cles N qui entraîne la rupture. Les contraintes 0, 63, etc., appliquées 
successivement aux éprouvettes suivantes, sont diminuées ou aug- 
mentées chaque fois de 2 ou de 4 kg/mm® en fonction du nombre de 
cycles qui a provoqué la rupture de la première éprouvette. 
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Les résultats des essais sont portés sur le diagramme (courbe de 
Wühler) dressé en coordonnées cartésiennes ou logarithmiques, qui 
donne la valeur des contraintes en fonction du nombre de cycles N 
(fig. 59). Le palier horizontal correspond à la contrainte maximale 
qui ne provoque pas de rupture au bout d’un nombre infini d’alter- 
nances ; c’est la limite de fatigue. 

La limite de fatigue dépend dans une grande mesure des dimen- 
sions de l’éprouvette, des concentrateurs de contraintes (congés, 
gorges, etc.), de l’état de surface et de l’effet de corrosion. 
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Fig. 60. Relation entre les limites de fatigue du matériau dans les essais des 
éprouvettes petites (7), grandes (d = 50 à 60 mm) (//) et entaillées (ZIT) prises 
* pour 100 % et les limites de fatigue des pièces mécaniques (/V): 
1 — vilebrequin de moteur d'aviation: 2 — vilebrequin de diesel: 53 — essicu de wagon: 
4 — arbre droit à moyeu emmanché à force; 5 — arbre droit à moyeu fixé par clavette: 
6 — pignon; 7 — boulon fileté; 8 — FiNQiaRe de deux plaques ; 9 — cordon de soudage des 
plaques 


L'augmentation des dimensions de l’éprouvette diminue la limi- 
te de fatigue. Cette dernière dégrade rapidement aussi en présence 
de concentrateurs de contraintes. 

En améliorant le fini de la surface des pièces, on élève la limite de 
fatigue qui est fortement compromise par la corrosion. 

La consolidation superficielle des éléments de machines par gre- 
naillage, galetage, trempe superficielle, nitruration, cémentation, 
etc., accroît la limite de fatigue ct diminue nettement l'influence 
néfaste des concentrateurs de contraintes. 

Il faut se rappeler que les essais de fatigue sur éprouvettes, tout 
en permettant de connaître la valeur de la fatigue, ne donnent pas 
une idée suffisamment précise sur la résistance des éléments de machi- 
nes, car ils ne reflètent pas toute la multiplicité des effets subis par 
le métal en cours de la fabrication des pièces et de leur fonctionne- 
ment ultérieur au sein des machines (fig. 60). 

Pour connaître la limite de fatigue qui se manifeste en service, 
il faut soumettre aux essais les pièces. Ces derniers temps la limite 
de fatigue est déterminée par les essais des pièces ou des éprouvettes 
apparentées aux pièces par leur forme et leurs dimensions. 
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7. Propriétés mécaniques aux 
températures élevées et méthodes 
de leurs essais 


Les machines modernes (moteurs d'aviation et à réaction, fusées, 
turbines, chaudières, etc.) comptent de nombreuses pièces qui tra- 
vaillent dans les conditions de températures élevées. L'augmentation 
de la température influe fortement sur toutes les propriétés méca- 
niques; elle réduit le module d’Young (en diminuant la cohésion 
interatomique), le fluage, la résistance à la rupture (fig. 61) et surtout 
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Fig. 61. Propriétés mécaniques d'un 

acier à bas carbone en fonction de la 

température des essais (d’après A. Borz- 
dyka) 


le taux de consolidation défini 
par la déformation plastique. 

Aux températures élevées (su- 
périeures à celle de la recristallisa- 
tion) les propriétés mécaniques 
des métaux sont déterminées par 
les processus simultanés de la con- 
solidation due à la déformation 
plastique et de l’adoucissement 
consécutif à la restauration et à 
la recristallisation. C'est pourquoi 
aux températures élevées l’action 
prolongée d’une charge constante 
donne lieu à une augmentation 
progressive de la déformation 
plastique sous l'effet descontrain- 
tes inférieures à celles suscepti- 
bles de provoquer une déformation 
permanente lors des essais d’une 
durée usuelle. 

L'aptitude des métaux, main- 
tenus longtemps sous charge aux 
températures élevées, à une défor- 
mation plastique lenteetcontinue 
s'appelle fluage. 

La résistance au fluage est dé- 
finie par une limite d'élasticité (de 
{luage conventionnelle, terme sous 


lequel on entend la contrainte constante d’une durée maximale à la 
température élevée considérée qui provoque soit la vitesse de fluage 


imposée (1 % par 100 heures ou 1 


par 100 000 heures par exemple), 


soit l'allongement total imposé pendant une durée de temps déterminée 
(10-° % par heure ou 10-5 % par heure par exemple). 

Un fluage important peut provoquer la rupture du métal. La 
résistance à la rupture par suite du maintien sous charge constante 
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prolongé aux températures élevées s'appelle résistance de longue 
durée. : 

Les métaux prévus pour travailler aux températures élevées doi- 
vent avoir une tenue au fluage et une résistance de longue durée. 
La tenue du métal au fluage et à la rupture sous l’action prolongée 
d'une charge dans le domaine des températures élevées s'appelle 
tenue à chaud. 

Pour définir la tenue à chaud, on procède à des essais spéciaux. 

Les essais de traction à chaud de courte durée * sont appliqués 
lorsque le temps pendant lequel la pièce subit l'action des tempéra- 
tures élevées est très bref, ou lorsque la température en service n’est 
pas élevée et la valeur du fluage est négligeable. 

Ces essais s'opèrent d’une manière analogue à celle des essais de 
traction usuels, mais l’éprouvette est placée dans un four. 

Dans les conditions de températures élevées, les propriétés méca- 
niques sont fonction de la vitesse de traction (fig. 61). Lorsque le 
temps entre le début de l’essai et la rupture augmente, la résistance 
à la rupture et la limite d'’élasticité diminuent, alors que la plastici- 
té augmente, ce qui est lié à une évolution plus poussée des phéno- 
mènes de recristallisation. Aux hautes températures, la vitesse de 
l'augmentation de la charge varie de 0,25 à 0.3 kg/mm/s (au lieu de 
1 kg/mm?/s à 20 °C), et la vitesse de traction est prise de 1 à 2 mm/mn 
au lieu de 4 mm/mn à 20 °C. 

Les essais de fluage ** s'emploient pour déterminer la charge de 
rupture. À cet effet, on emploie des machines spéciales sur lesquelles 
l'éprouvette placée dans un four électrique et chauffée jusqu'à une 
température requise subit l’action d’une charge constante. La défor- 
mation de l’éprouvette est mesurée avec une précision de 0,001 mm 
par un instrument d'optique. Plusieurs éprouvettes sont mises 
à l'essai à chaque température imposée sous des charges variées, 
après quoi on dresse pour chaque éprouvette des courbes allongement- 
temps (courbes de fluage). 

Les courbes de fluage (fig. 62.a) comportent un secteur Üa qui 
correspond à la déformation élastique et plastique produite par une 
charge instantanée ; puis vient le secteur ab suivant lequel la défor- 
mation du métal a lieu à une vitesse inégale et décroissante (fig. 62,a) 
et le secteur bc (fig. 62,b) qui traduit une vitesse de fluage régulière. 
L'effort appliqué, la température et le matériau mis à l’essai font 
que la déformation peut entraîner soit la rupture (secteur cd, fig. 62,a) 
soit le ralentissement et la cessation du fluage (fig. 62,b). 

Le début de la période d’allongement régulier est atteint au bout 
de 700 à 1 000 h, alors que sa durée totale est de plusieurs milliers 
d'heures. 


* Norme soviétique GOST 9651-61. 
** Norme soviétique GOST 3248-60. 
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En coordonnées logarithmiques, la relation entre la vitesse de 
fluage régulière (V/) et l'effort appliqué a la forme d’une droite 
(fig. 63) dont la pente par rapport aux abscisses est définie par la 
température de l’essai. 
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Fig. 62. Courbes de fluage 


Ce diagramme permet de trouver la limite de fluage conventionnelle 
en partant de la vitesse de déformation imposée dans la période de 
fluage régulier. 

La vitesse de fluage portée en abscisses peut être remplacée par 
la déformation totale A! produite pendant le temps considéré. 

On peut alors définir la limite de fluage conventionnelle en par- 
tant de la déformation totale produite pendant le temps considéré. 
Ce mème diagramme permet de 
déterminer également la limite 
physique d'élasticité, c’est-à-dire 
la contrainte maximale qui rend 
nulle la vitesse de fluage. Il est 
rare qu’on impose la recherche de 
cette valeur. 

A la différence de l'essai de 
fluage, dans l'essai de résistance 
durable l'opération se poursuit 
jusqu’à rupture de l’éprouvette. 

Pendant les essaison détermi- 

; ne le temps nécessaire pour produi- 
Vitesse de fluage, 77h (#09 Vr) re la rupture de l’éprouvette, les 
températures et contraintes impo- 
sées étant constantes. En coordon- 
nées logarithmiques, la relation 
entre la contrainte et le temps nécessaire pour la rupture est matériali- 
sée par une ligne droite (fig. 64,a) dont la pente par rapport aux abscis- 
sesest définie par la température de l'essai. On peut ainsi extrapoler 


Contrainte, kg/mm?(£og 6) 


Fig. 63. Courbe logarithmique con- 
trainte-vitesse de fluage 
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les courbes dressées expérimentalement pour plusieurs alliages pour 
une durée de 700 à 1 000 h sur une durée beaucoup plus grande 
(10 000 à 100 000 h). 


Il existe pourtant de nombreux alliages pour lesquels la relation rectiligne 
n’est pas vérifiée pendant toute la durée de l'essai. 11 arrive souvent qu’on 
observe sur la courbe contrainte-temps une brisure (fig. 64,b); la valeur 


Controinte,kg/mm?(40g6) 
Contrain£e, kg/mm (404 6) 


Temps avant OS (Z0gT) Temps avant rupture ($0gT) 
a b) 
Fig. 64. Relation entre la contrainte de rupture et la durée de son application 


d'une résistance durable assurant la sécurité ne peut donc être oblenue que par 
voie expérimentale. La brisure de la droite logarithmique est liée à l'allure de 
la rupture du métal. 

Avec le temps, des facteurs variés (modifications structurales, corrosion, 
etc.) rendent le métal plus fragile et transforment la rupture intracristalline 
courante en rupture intercristalline, ce qui correspond à la brisure de la courbe 
rectiligne contrainte-temps. 


Les essais mécaniques aux hautes températures permettent éga- 
lement de définir la dureté ct la limite de fatigue. 

Relaxation. C’est la diminution spontanée de la contrainte sol- 
licitant une éprouvette, la déformation initiale étant constante. La 
diminution de la contrainte avec le temps est due au fait que la 
déformation élastique provoquée par la contrainte se transforme en 
déformation plastique. 

Le phénomène de relaxation est d'une grande importance prati- 
que pour les pièces comme les boulons des bridages, dans lesquels la 
diminution des contraintes compromet le serrage élastique nécessaire 
pour assurer l'étanchéité des assemblages, les segments de piston, 
les disques montés à force sur les arbres, etc. C'est pourquoi le 
matériau prévu pour la fabrication de telles pièces est souvent 
soumis à l'essai de relaxation. 

Pendant cet essai, l'éprouvette est sollicitée par des contraintes 
successives OC; OC», Oz, etc., après quoi on observe pendant un temps 
t imposé la diminution de la contrainte pour enregistrer sa valeur 


96 Propriétés mécaniques des métaux 


finale o,. La différence entre les valeurs initiale et terminale (9, — 
— 0? O2 — 0%, etc.) permet d'apprécier la relaxation du matériau. 

La relaxation et le fluage ont tant de traits communs que parfois 
on les identifie. Les deux phénomènes se traduisent par la même 
croissance de la déformation plastique, mais dans le premier cas la 
charge est constante, et dans le deuxième elle va en diminuant. On 
s'efforce donc souvent de remplacer l'essai de relaxation délicat 
à réaliser par l'essai de fluage plus simple, ainsi que d'utiliser le 
phénomène de relaxation pour définir le fluage. 

Il convient pourtant de noter que les alliages à charge de rupture 
au fluage élevée n’ont pas toujours des caractéristiques de relaxa- 
tion aussi importantes. 
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CHAPITRE V 


Structure et diagrammes 
d'équilibre des alliages 
binaires 


1. Généralités 


Les métaux purs * comparés aux alliages ont une résistance faible; 
ils n’assurent donc pas les propriétés physico-chimiques et technolo- 
giques nécessaires. C’est ce qui définit leur emploi très rare dans 
l'industrie et la grande extension des alliages. 

Les alliages s’obtiennent par fusion ou frittage ** de deux ou de 
plusieurs métaux ou des métaux avec des métalloïdes. Ils se distin- 
guent par des propriétés caractéristiques de l'état métallique. Les 
substances constitutives des alliages s'appellent composants. 

Un alliage peut compter deux et plus de composants. Parmi les 
composants des alliages métalliques il peut y avoir des métaux, des 
métalloïdes et des combinaisons chimiques. 

Pour étudier la structure, les transformations et les propriétés 
des alliages, il faut introduire les notions de « phase » et de «struc- 
ture » largement employées en métallurgie physique. 

On appelle phase une partie homogène d'un système (alliage) 
qui a la même composition, un type de réseau et des propriétés 
déterminés et qui est délimitée des autres parties par une surface de 
séparation ou interface. Ainsi, un métal liquide homogène (fusion) 


* La notion de « métal pur » est très conventionnelle. Tout métal pur 
contient dans telle ou telle mesure des impuretés et par conséquent devrait 
être considéré comme un alliage. Ainsi on a trouvé ces derniers temps que 
l'aluminium pur (99,99 % Al) contient, en plus des inclusions bien connues 
de Fe, Si, Cu, encore 15 éléments dont la part varie de 0,001 à 0,0001 %. La 
métallurgie actuelle permet d'obtenir ‘certains métaux d’une pureté allant 
jusqu'à 99,9999 % du métal de base. Pourtant, les inclusions même en quantités 
infimes (de l’ordre de 0,0001 %) peuvent influer nettement sur les propriétés 
du métal. Dans ce qui suit nous sons entendre sous le terme de « métal pur » 
un métal qui contient 99,99 à 99,999 % du métal de base. Dans tous les autres 
cas, on considère que le métal est techniquement pur lorsque la teneur en inclu- 
sions est faible (teneur en métal de base de 99,5 à 99,9 %) et qu'il s'obtient 
par la méthode industrielle courante. 

** Certains alliages s’obtiennent sans fusion, c'est-à-dire sans passer 
à l'état liquide, mais par frittage à l’état solide des poudres métalliques ou 
des combinaisons chimiques. Se de ces alliages, et notamment les 
carbures métalliques, sont étudiés au chapitre XV. 
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est un système à phase unique. Le mélange de deux cristaux diffé- 
rents quant à leur structure et composition et limités par une inter- 
face ou l'existence simultanée d’un alliage liquide (métal) et des cris- 
taux constituent un système de deux phases. 

Les phases qui se forment dans des alliages métalliques peuvent 
être : 4) des solutions liquides ; 2) des solutions solides ; 3) des com- 
binaisons chimiques. 

Si un alliage compte plusieurs phases (solutions solides, combinai- 
sons chimiques), elles composent entre elles des mélanges mécaniques. 

Sous le terme de structure on comprend la constitution d'un allia- 
ge observable au microscope, c'est-à-dire la disposition des phases, 
leur forme et leurs dimensions. 

On appelle composants structuraux d'un alliage ses parties iso- 
lées qui, observées au microscope, ont la même structure caracté- 
risée par des propriétés qui leur sont propres. Les composants struc- 
turaux peuvent compter une, deux et plus de phases. 

La structure et les propriétés d’un alliage sont liées par une rela- 
tion qualitative, et ce fait est d’un très grand intérêt. Une des tâches 
essentielles de la métallurgie physique est de définir les rapports entre 
la structure et les propriétés des alliages métalliques. 

Un alliage peut se trouver en état d'équilibre ou en état méta- 
stable. 

L'état d'équilibre correspond à la valeur minimale de l'énergie 
libre. Dans les conditions d'équilibre à la température et à la pres- 
sion données, l’énergie libre doit rester constante, c'est-à-dire le 
travail des forces internes est nul. C’est pourquoi l'équilibre des allia- 
ges est dit également stable; on considère qu’un tel équilibre est 
celui qui ne subit pas de changements spontanés dans le temps. 
Cet état ne peut avoir lieu qu’à de très faibles vitesses de refroidis- 
sement. 

Un système diphasé ne se trouve en équilibre stable que si la sur- 
face de séparation des phases est minimale. C’est pourquoi à l’état 
stable la deuxième phase doit avoir la forme d’un sphéroïde ou d'un 
polyèdre. Le dégagement de la deuxième phase sous forme de plaque 
aciculaire ou dendritique ne correspond pas à un équilibre parfait. 
Plus le dégagement de la deuxième phase est important, plus l’in- 
terface est petite, plus le système est proche de l'état d’équili- 
bre. L'énergie libre du métal est d'autant plus faible que son grain 
est gros. 

Il est rare qu’on puisse réaliser en pratique un équilibre stable. 
Dans la grande majorité des cas, les alliages se trouvent en état 
métastable. 

Sous le terme d'état métastable on entend un état de matière dont 
la stabilité est limitée et qui sous l'effet des actions extérieures 
passe à d’autres états plus stables. 
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Ainsi, un liquide surfusionné ou une solution solide sursaturée 
sont en état métastable. Cet état peut durer dans le temps en l’ab- 
sence de germe d'une phase stable; avec l'apparition d'une telle 
phase, la solution passe complètement ou particllement à un état 
plus stable. 


2. Solutions solides 
On appelle solutions solides les phases dans lesquelles un des compo- 


sants garde son réseau cristallin, alors que l’autre ou les autres ne le 
gardent pas, leurs atomes passant dans le réseau du premiercomposant. 


b) 
Fig. 65. Disposition des atomes Fig. 66. Distorsion du réseau cris- 
dans les solutions solides tallin dans les solutions solides de 


substitution : 


a — atome du soluté plus grand que ce- 
lui du solvant; b—ntome du soluté,plus 
petit que celui du solvant 


Ainsi, une solution solide constituée de plusieurs composan 
ne compte qu’un type de réseau et ne forme qu’une phase. Fe 

Le composant dont le réseau cristallin est conservé s'appelle 
solvant. 

Il existe des solutions solides de substitution (fig. 65,a) et des 
solutions solides d'insertion (fig. 65,b). 
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Lorsqu'il se forme une solution solide de substitution, les atomes 
du composant dissous se substituent à une partie des atomes du réseau 
cristallin du solvant. Les atomes du composant dissous (soluté) 
peuvent remplacer les atomes du solvant, quels qu'ils soient, en 
s’établissant d’une manière désordonnée dans des nœuds quelconques 
du réseau. 

Une solution solide d'insertion est constituée d’atomes du soluté 
qui occupent les interstices du réseau cristallin du solvant. 

Puisque les dimensions des atomes du solvant et du soluté diffè- 
rent, la formation d’une solution solide perturbe toujours la forme 
et les paramètres du réseau cristallin (fig. 66). 

Dans les solutions solides à base métallique le type de la liaison 
métallique s’observe indépendamment du type de la liaison du solu- 
té. Il en résulte que dans les solutions solides métalliques les atomes 
des métalloïdes (Si, C, N, etc.) ne compromettent pas la liaison 
métallique. 


Fig. 67. Microstructure d'une solution solide. X 150 


Dans les conditions d'équilibre la microstructure d’une solution 
solide est constituée de grains cristallins homogènes (fig. 67) et 
ne se distingue pas de celle d'un métal pur. 

La résistance des solutions solides est plus élevée que celle des 
métaux purs, alors que leur plasticité reste suffisamment élevée. 
La formation des solutions solides s'accompagne d’une augmenta- 
tion importante de la résistance électrique et de la diminution du 
coefficient thermique de la résistance électrique. 

Les solutions solides de substitution peuvent être limitées ou illi- 
milées, c'est-à-dire peuvent exister dans un domaine limité de con- 
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centrations des composants ou en présence d’une concentration quel- 
conque. 

Les solutions solides de substitution illimitées peuvent se former 
dans les conditions suivantes: 

1. Les réseaux cristallins des composants doivent être de même 
type (isomorphisme). Ce n’est que dans ce cas que la modification 
de concentration de la solution solide rend possible le passage con- 
tinu d’un réseau cristallin à l’autre. Si les composants sont suscepti- 
bles de variations allotropiques, la solubilité complète n’est possible 
qu'entre leurs modifications isomorphes (dans le système Fe-Co, 
par exemple, entre Fe, et Cog à réseau cubique à faces centrées). 

2. La différence entre les diamètres atomiques des composants 
et donc entre les équidistances du réseau cristallin doit être négli- 
geable. Pour les alliages à base de fer, cette différence ne doit pas 
dépasser 8,0 %. Une différence comprise entre 8 et 15 % rend possi- 
ble la formation des solutions solides limitées. Lorsqu'elle est supé- 
rieure à 15 %, l’obtention des solutions solides de substitution de- 
vient impossible, la perturbation du réseau cristallin dépassant 
dans ce cas toutes les limites admissibles. 

3. Les composants doivent appartenir au même groupe de la 
classification périodique des éléments ou à des groupes apparentés 
adjacents et par conséquent avoir une structure similaire de la couche 
atomique de valence. 

La figure 68 indique la grandeur du diamètre atomique et le type 
du réseau cristallin des éléments. Ces données permettent d'établir 
la probabilité de la formation des solutions solides entre les divers 
éléments. 

Ainsi, Fe, et Ni, Fe, et Cos, Fe, et V, W et Mo, dont le réseau 
cristallin est de mème type et dont les diamètres atomiques ont 
à peu près les mêmes dimensions (fig. 68), forment une suite continue 
de solutions solides. 

Les composants des systèmes Fe-Ti, Fe-Nb ont des diamètres ato- 
miques qui se distinguent nettement l'un de l’autre; la solubilité 
de ces systèmes ne peut être donc que limitée. 

Les éléments comme sodium, potassium, rubidium. césium dont 
le diamètre atomique est maximal sont insolubles dans le fer. 

Il se peut pourtant que malgré l'observation de toutes les condi- 
tions requises, la suite continue de solutions solides ne se forme pas. 
Ainsi, la solubilité réciproque du cuivre et du nickel (fig. 68) est 
illimitée, mais avec le fer y et le cobalt f le cuivre ne donne pas de 
solutions continues même à l’état liquide. 

Les lois complexes de l'interaction physico-chimique qui pré- 
sident à la formation d’une solution solide ne sont pas encore défi- 
nitivement tirées au clair. 
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Les solutions solides d'insertion ne peuvent se former que si le 
diamètre atomique de l'élément dissous est suffisamment faible 
pour correspondre aux dimensions des interstices du réseau du sol- 
vant. C’est pourquoi les solutions solides de ce type ne se forment 
que par la dissolution dans un métal des groupes de transition (dans 
le fer par exemple) du carbone. de l'azote, de l'hydrogène et, appa- 
remment, du bore, c'est-à-dire des éléments à faible diamètre 
atomique (fig. 68). 

r. Les solutions solides d'insertion ne s’obtiennent que dans le 
cas d’une solubilité limitée des composants. L'intérêt de ce type de 
solutions est grand, surtout pour l.s aciers et les fontes (p. 157). 

Surstructures ou solutions solides ordonnées. Certains alliages 

(Cu-Au, Fe-Al, Fe-Si, Ni-Mn, etc.) qui forment aux températures 


EE 


Cuzn CuAu 


Fig. 69. Structure des solutions solides ordonnées 


élevées des solutions de substitution (à succession désordonnée des 
atomes des composants) après le refroidissement lent ou le maintien 
prolongé à température déterminée sont le siège d’un phénomène de 
redistribution des atomes. Il en résulte une distribution bien définie 
des atomes du soluté dans le réseau cristallin du solvant (fig. 69). 

Ces solutions solides stables aux températures relativement 
basses ont reçu le nom de surstructures. Leur formation entraîne la 
modification des propriétés. Ainsi, la surstructure d'un alliage * 
de fer à 78,5 % de Ni diminue nettement la perméabilité magnétique 
tout en augmentant la dureté, dégradant la plasticité et changeant 
la résistance électrique. 

Les surstructures se forment surtout lorsque la relation entre les 
composants d’un alliage (en pourcentage atomique) correspond à un 
nombre entier 1:1 ; 1:3, etc. Dans ce cas, on peut imputer à l’alliage 
à surstructure une formule de combinaison chimique, CuAu ou Cu,Au 
par exemple (fig. 69). 


* Cet alliage s'appelle permalloy Ses propriétés et sa destination sont 
tudiéss p. 424. 
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Les surstructures peuvent être considérées comme des phases 
intermédiaires entre les solutions solides et les combinaisons chimi- 
ques. Une disposition ordonnée des atomes des deux composants dans 
le réseau et une brusque modification des propriétés sont caracté- 
ristiques des combinaisons chimiques. Pourtant, à la différence d’une 
combinaison chimique, le solvant garde son réseau intact et lors 
d'un chauffage au-dessus d’une température définie (point de Kour- 
nakov) il se forme une solution solide désordonnée ou un mélange de 
deux phases. 


3. Combinaisons chimiques 
(intermétalliques) 


Dans les alliages métalliques, les combinaisons chimiques et les 
phases apparentées sont variées. 

Les combinaisons chimiques se distinguent des solutions solides 
par des traits particuliers : 

1. Réseau cristallin différent de ceux des éléments qui entrent 
dans la combinaison. L'arrangement atomique du réseau devient 
ordonné, c’est-à-dire les positions relatives et le nombre des atomes 
des éléments constitutifs sont bien définis. 

2. La relation entre les poids des éléments d’une combinaison 
est toujours un multiple simple. Il en résulte que sa composition peut 
être exprimée par une formule simple A,B,,, où A et B sont des éléments 
correspondants et z et m des nombres entiers simples. 

3. Différence brusque entre les propriétés de la combinaison et 
des éléments qui la composent. Lorsque la concentration d'un alliage 
correspond à celle d’une combinaison chimique, on constate une 
modification par saut des propriétés *. 

La plupart des combinaisons chimiques sont très dures et fragiles. 

4. Température de fusion (de dissociation) constante. 

A la différence des solutions solides, les combinaisons chimiques 
se forment dans la majorité des cas entre les éléments dont les atomes 
ou les réseaux cristallins ont une structure très différente. 

Comme exemple des composés chimiques typiques de valence 
normale on peut indiquer les combinaisons du magnésium avec les 
éléments des groupes IV, V, et VI du système périodique (Mg:Si, 
Mg,Sn, Mg,Pb, MgeP:, MgsAse, Mg3Sbe. MgsBis, MgS, MgSe, MgTe). 

Les combinaisons chimiques (composés intermétalliques) qui 
se forment dans les alliages métalliques se distinguent des composés 
normaux par certaines particularités. C'est pourquoi on les appelle 
également composés intermétalliques où phases intermédiaires. 


* Cette concentration sur les diagrammes d'état examinés dans ce qui 
suit s'appelle point singulier. 
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A la différence des combinaisons chimiques normales les composés 
intermétalliques ne vérifient pas les lois de valence et n'ont pas de 
composilion constante. 

Nous allons passer en revue dans ce qui suit les composés inter- 
métalliques les plus importants. 

Composés interstitiels. Les métaux des groupes de transition 
forment des combinaisons (carbures, nitrures, hydrures) avec le 
carbone, l'azote et l'hydrogène (éléments à faible ravon atomique). 
Ils offrent un caractère commun de structure | : 
et de propriétés, ce qui permet de les classer Wæud enoccupe 
sous le même nom de composés interstitiels. A 

La formule des composés interstitiels est 
MX (FeiN, MniN)*, M;,X (W,C, Mo.C, 
Fe,N, etc.), MX (WC, MoC, VC, VN, ZrN\, 
TiN, etc.). 

La structure cristalline des composés in- 
terstitiels est déterminée par le rapport des 
rayons atomiques de l’élément non métal- 
lique (AÆx) et du métal (Ru). Lorsque 
_. << 0,59, les atomes de métal consti- 
tuent un des réseaux cristallins simples: cu- 
bique centré (C8, C12) ou hexagonal (I112), 
dans lequel s’introduisent des atomes Fig. 70. Solution solide 
d'éléments non métalliques en y occupant lacunaire 
des interstices définis **. 


Lorsque la condition _ < 0,59 n'est pas observée, comme c'esL 


le cas des carbures de fer, de manganèse et de chrome, il se forme des 
réseaux plus compliqués. Des combinaisons de ce type ne peuvent pas 
être considérées comme des composés interstitiels. 

Sur la base des phases interstitielles il est aisé d'obtenir des solu- 
tions solides lacunaires qu'on appelle parfois solutions à réseau 
défectueux. | 

Les atomes excédentaires (par rapport à la composition de la 
combinaison) de l'élément dissous dans une solution solide lacunaire 
occupent une position normale, alors que certaines places prévues 
pour les atomes du deuxième composant restent disponibles (fig. 70). 

Les composés interstitiels sont donc des phases à composition 
variable et leurs formules chimiques respectives caractérisent géné- 
ralement leur teneur maximale en élément non métallique. 

* M — métal; X — élément non métallique. 

** Les solutions solides d'insertion examinées dans ce qui précède se 

forment lorsque la concentration du deuxième composant (C, N, I) est nette- 


ment inférieure et ont un réseau du métal solvant, alors que les phases intersti- 
tielles reçoivent un réseau cristallin différent de ceux des deux composants. 
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Les composés interstitiels ont un caractère métallique, possè- 
dent une conductibilité électrique élevée, qui diminue avec l’aug- 
mentation de la température, et un éclat métallique. Les carbures 
gui se rapportent aux composés interstitiels ont un point de fusion 
élevé. 

De nombreux composés interstitiels sont très durs. Ainsi, la 
microdureté (en kg/mm°) du carbure de tungstène WC est de 1 790, 
du carbure de titane TiC de 2 850 et du nitrure de tantale TaN de 
3 230. C'est pourquoi les carbures de tungstène et de titane s'em- 
ploient pour l’élaboration des carbures métalliques (p. 401). 

Composés électroniques. Ces composés sont caractérisés par un 
rapport déterminé entre le nombre d'électrons de valence et le nom- 


Ÿ 


) 


4 


on 


Fig. 71. Réseaux cristallins des composés électroniques: 
a — phase B; b — phase Y;c — phase € 


bre d’atomes, c’est-à-dire par une concentration électronique déter- 
minée. Ainsi, il existe toute une série de composés pour lesquels ce 
rapport est de %/, (1,5); pour d’autres il est de *!/,; (1,62), pour 
d'autres encore 7/, (1,75). Chacun de ces rapports correspond à un 
type de réseau cristallin bien défini (fig. 71). 

Tous les composés à concentration électronique égale à */, (1,5) 
ont un réseau cubique centré (fig. 71) et sont dénommés phase f. 
Parmi les composés de ce type il y a CuBe, CuZn, Cu;Al, Cu,Sn, 
CoAl, FeAl, NiAl, etc. 

Les composés à concentration électronique *!/;3 (1,62) ont un 
réseau cubique complexe et sont dénommés phase y. On y rapporte 
Cu;Cds, CusZns, CuySns, FesZnos, Co;Zney, NisZnss, etc. 

Les composés à concentration électronique */4 (1,75) ont un réseau 
hexagonal (fig. 71) et sont dits phase e. On y compte, entre autres, 
‘CuCd;:, Cu;Si, Cu;Sn, CuZns, CusAl:, FeZn;, etc. 
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Les composés électroniques de même que les combinaisons chimi- 
ques courantes ont un réseau cristallin qui diffère de celui de leurs 
composants. Mais à la différence des combinaisons chimiques de va- 
lence normale, les composés électroniques forment dans une large 
plage de concentrations des solutions solides avec les composants 
qui les constituent. D’autre part, aux températures élevées l’arran- 
gement atomique des composés électroniques (phase f) est désordon- 
né (ce qui apparente la phase f aux solutions solides). 


4. Mélanges mécaniques 


De nombreux alliages (Pb-Sb, Cu-Bi, Zn-Sn, Pb-Sn, Pb-Bi, Ni-Cr, 
Fc-C, etc.) donnent lors de la cristallisation des mélanges mécaniques 
de cristaux des substances ou des phases constitutives de l’alliage. 
Les cristaux qui constituent ce mélange sont aisément révélés par 
la micrographie (voir fig. 79). La radiographie d’un tel alliage rend 
évidente l'existence des réseaux cristallins des deux phases du 
mélange. 

Les mélanges mécaniques s’obtiennent lorsque la solubilité réci- 
proque des composants n'est pas complète. Quand la teneur de l’al- 
liage en composants est supérieure à celle qui définit leur solubilité 
limite. il se forme un mélange de deux solutions solides saturées 
ou d’une solution solide et d’une combinaison chimique. Une telle 
structure est dite hétérogène. 

Dans le cas des composants complètement insolubles, l’alliage 
après la solidification est constitué d’un mélange mécanique de cris- 
taux des composants de départ. 

En première approximation, les propriétés d’une structure hété- 
rogène correspondent à une moyenne des propriétés des phases cons- 
titutives du mélange. 

Ainsi, lorsqu'une phase est douce et plastique, alors que l’autre 
est dure et fragile, l’alliage est d'autant plus dur et fragile qu'il 
y a plus de deuxième phase dans sa composition. 

Il faut retenir que les propriétés mécaniques des alliages hété- 
rogènes sont pour beaucoup influencées par la forme, les dimensions 
et la disposition relative des phases qui forment le mélange. 


5. Règle des phases et diagrammes 
d’équilibre 


Le phénomène de cristallisation des alliages métalliques et les nom- 
breuses lois qui vérifient leur structure sont figurés d’une manière 
très suggestive par les diagrammes d'équilibre examinés dans ce qui 
suit. Ces diagrammes sous une forme graphique commode indiquent 
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la composition des phases et la structure de l'alliage en fonction 
de la température et de la concentration. 

L'étude des diagrammes d'équilibre rend possible la détermina- 
tion des transformations de phases lors de l’échauffement ou du 
refroidissement très lent. Ces diagrammes caractérisent ainsi l'état 
définitif des alliages, c’est-à-dire celui qui correspond au moment 
où toutes les transformations et la cristallisation ne se poursuivent 
déjà plus. 

Un tel état est caractérisé par le nombre et la concentration des 
phases formées, il est donc fonction des conditions extérieures (tem- 
pérature, pression). Le principe qui régit le changement du nombre 
de phases est défini par la règle des phases. 

La règle des phases établit la-relation entre le nombre de degrés 
de liberté (la variance), le nombre de composants et le nombre de 
phases; elle est définie par la formule 

V=C+n—#, 
où V est la variance; 

C le nombre de composants; 

p le nombre de phases en équilibre; 

n le nombre de facteurs extérieurs (variables). 

Sous le terme de variance on entend la propriété de changer la 
température et la pression sans faire varier le nombre de phases en 
équilibre. 

Lorsqu'on étudie l'équilibre chimique, on choisit parmi les 
facteurs extérieurs qui influent sur l'état de l’alliage la tempé- 
rature et la pression. En appliquant la règle des phases aux métaux, 
on peut considérer que la température est la seule variable, puisque 
la pression, à l'exclusion des valeurs très élevées, influe peu sur le 
nombre de phases des alliages métalliques, qu'ils soient à l’état liqui- 
de ou solide. 

La relation peut alors s’écrire: 


V=C+1-—. 
La variance ne pouvant être inférieure à zéro ou être un nombre 

fractionnaire, on tire 

C— LS 1 >0, 
d'où il vient 

p<C+1, 

c'est-à-dire le nombre de phases d’un alliage en équilibre ne peut 
pas dépasser le nombre de composants, plus l'unité *. 


* Cette règle des phases est déduite pour un état d'équilibre. Si le nombre 
de phases (déterminé correctement) ne correspond pas à l'énoncé de la condition, 
l’alliage se trouve hors d'équilibre. 


Règle des phases et diagrammes d'équilibre 109 


On en déduit qu’un système binaire ne peut compter plus de trois 
phases en équilibre, un système ‘ternaire plus de quatre phases, 
etc. 

Si l'équilibre correspond au nombre de phases maximal, la va- 
riance est nulle (V = 0). Un tel système est dit invariant. 

C'est un état dans lequel un alliage ne peut exister que dans des 
conditions bien définies, à température constante et à composition 
constante de toutes les phases en équilibre. Cela signifie que la trans- 
formation de l’alliage s'amorce et se termine à la même température. 

Ainsi, un métal pur à la température de solidification présente 
un système à composant unique constitué de deux phases de la même 
composition ; le système est donc invariant, car 


V—1i+1—2—0. 


Une variation même négligeable de la température modifie le 
nombre de phases, et donc l’état du métal. 

Lorsque le nombre de phases diminue de l’unité par rapport au 
nombre maximal possible, la variance augmente de l'unité (V = 1). 
Un tel système est dit monovariant. 

Ainsi, un alliage constitué de deux composants forme pendant la 
solidification un système binaire et diphasé. Dans ce cas V— 1. On 
peut donc changer dans certaines limites le facteur qui détermine 
l'équilibre de l'extérieur et qui est la température, sans modifier 
le nombre de phases, ce qui équivaut à changer l'état de l'alliage. 
Nous allons démontrer, en effet, dans ce qui suit qu'un tel alliage, 
à la différence du métal pur, se solidifie dans un intervalle de tempé- 
ratures. 


Dans un système à composant unique, l'équilibre des phases correspond 
à l'égalité de leurs énergies libres. Dans ce cas, la transformation de phase, la 
cristallisation par exemple (voir fig. 20), évolue à la condition impérative 
d'une énergie libre de la nouvelle phase (dure) plus faible que celle de la phase 
mère (liquide). 

Dans les alliages l'équilibre des phases s'obtient non pas dans le cas de 
l’égalité de leurs énergies libres, mais dans celui de l'égalité des premières 
dérivées de l'énergie libre suivant la concentration: 

dE, dE: dE 
——— 


dCi — dCs  dC3 * 


où E;, E2, E; sont les énergies libres de la première, deuxième, troisième phase; 
Ci, Co, C3 les concentrations respectives des phases. 

Dans le cas où les premières dérivées de l'énergie libre suivant la concentra- 
tion des phases réelles sont inégales entre elles, le système cest hors d'équilibre, 
ce qui donne lieu à une transformation de phase. 

La figure 72, 1 représente le changement de l'énergie libre en fonction de 
la composition chimique de l'alliage pour un système monophasé. Si dans un 
système binaire deux phases (deux solutions solides a et B ou la solution liqui- 
de et la solution solide, par exemple) se trouvent en équilibre, l'énergie libre 
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pue en fonction de la concentration varie suivant les courbes E, et Eh 
ig. 72, 11). 
®E La composition des phases en équilibre à la température considérée cor- 
respond aux points C, et Ce (fig. 72, 11), car les premières dérivées de l’éner- 
gie libre suivant la concentration sont égales, et sur la figure on ne peut tracer 
pour les deux courbes E, et Eg qu’une seule tangente ab. Dans les conditions 
d'équilibre l’état diphasé correspond aux concentrations comprises dans des 
limites entre ©, et Cg, où l'énergie libre du mélange de deux phases (composi- 
tion & de C, et composition B de C3), déterminée par les points de la droite ab, 
est inféricure à l’énergie libre des phases isolées. 

Les composés dont la concentration est inférieure à C, ne sont constitués 
à l'état d'équilibre que de la phase &, et les alliages dont la concentration est 
supérieure à C4 que de la phase $. 

Un système binaire peut donner lieu parfois, dans le cas d'un équilibre 
invariant (V = 0) par exemple, à trois phases coexistantes &, B et y (trois solu- 
tions solides ou une phase liquide et deux solutions solides, etc.). 


I 


Energie Libre E 
Energie libre E 
Energie libre E 


Concentration Ce y] 
Concentration Concentration 


Fig. 72. Variations de l'énergie libre E en fonction de la concentration dans 
le cas de: 
TI — système monophasé ; 11 — système diphasé ; III — système triphasé 


Les isothermes d’énergie libre en fonction de la composition sont données 

joue ce cas par la figure 72, 111. La composition des phases en équilibre est 

éterminée par la projection sur l'axe des concentrations des points de contact 
de la ligne abc avec les courbes E,, E, et Eg (points C,, C, et Ch). 

La figure 72, [II montre qu’en état d'équilibre à la température considérée 
peuvent exister: 

1. Une phase @& dans les alliages dont la concentration est inférieure à C,. 

2. Trois phases «, B et y dans les alliages dont la concentration est com- 
prise entre C. et C4 alors que la composition correspond aux points €, C4 et C+. 

La modification de la composition de l'alliage dans les limites comprises 
entre C, et Cp (fig. 72, IIF) ne change pas la composition d'équilibre des pha- 
ses, mais fait varier seulement leur relation qualitative. 

3. Une phase f stable dans les alliages dont la concentration est supé- 
rieure à CA (fig. 72, 111). 

Il convient de souligner qu’au cours des transformations de phases, le 
niveau d'énergie libre de la phase en formation ne doit. pas être plus faible 
que celui de la phase initiale. Mais l'impératif est que la transformation s'accom- 
pagne de diminution de l'énergie libre totale. 


Diagrammes d'équilibre. Il est d'usage de dresser les diagrammes 
d'équilibre par la méthode expérimentale, alors que les conditions 


Cristallisation primaire des alliages LL 


thermodynamiques d'équilibre et la règle des phases s’emploient 
pour l'étude des données empiriques. Les diagrammes d'équilibre 
sont tracés en coordonnées température-concentration en pour cent 
du poids (fig. 73). 


Parfois il est plus commode de recourir aux pour cent atomiques, comme 
c'est le cas de l'étude de la structure atomique des alliages. 

Si l’on désigne par a et b les pour cent pondéraux des composantes A et B, 
par 4; et B; leurs poids atomiques. et par z et y les pour cent atomiques. la 
conversion du pourcentage pondéral en pourcentage atomique peut se faire 
à l’aide de la formule 


h 
= 100% (atomiques). 
La conversion inverse se fait à l’aide de la formule 
Ur +100% (pondéraux). 


Pour dresser les diagrammes d'équilibre et surtout pour définir 
les températures de solidification, on fait appel à l'analyse thermi- 
que établie par N. Kournakov. A cet 
effet on construit sur la base de 
données expérimentales des courbes 
de refroidissement dont les inflexions 
et les paliers définis par les effets 
thermiques des transformations per- 
mettent d'établir les températures des 
transformations respectives. Ces tem- 
pératures s'appellent points critiques. 

Pour l'étude des transformations à 
l’état solide on recourt aux méthodes 


Temperolure, °C 


0 10 20 30 40 50 60 70 60 90100 


physico-chimiques, dont la microgra- 


phie, la radiographie, la dilatométrie, 100 90 a 02 10 0 
la magnétométrie, la mesure de la ré- Teneur En À, % 


sistance électrique. 

Les diagrammes d'équilibre des 
systèmes binaires peuvent être réduits 
à quelques types principaux en fonc- 


Fig. 73. Coordonnées pour l'éta- 

blissement d'un diagramme 

d'équilibre pour un système bi- 
naire 


tion de la structure de l’alliage après solidification, dont les mélanges 
mécaniques, les solutions solides et les combinaisons chimiques. 


6. Cristallisation primaire des alliages 


Le passage de l’alliage d’un état liquide à un état solide ne se produit, 
de même que lors de la cristallisation des métaux purs, que dans les 
conditions d’une surfusion et de la formation des centres de cristalli- 
sation (germes); ces germes se développent par la suite en se trans- 
formant en grains équiaxiaux surtout dendritiques. 
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La composition des phases formées dans un alliage tranche nette- 
ment sur celle de la solution liquide mère. C'est pourquoi les fluc- 
tuations structurales et énergétiques d’un liquide ne suffisent pas 
pour produire un germe stable. Elles ne suffisent que pour la cristal- 
lisation des métaux purs. La solidification d’un alliage impose de 
plus des fluctuations de concentration. 

On appelle fluctuations de concentration les écarts momentanés 
de la composition chimique de petits volumes isolés d’une solution 
liquide (solide) par rapport à sa composition moyenne. L'origine de 
ces fluctuations doit être recherchée dans la migration par diffusion 
ee atomes provoquée par l'agitation thermique dans la solution 
iquide. 

Le germe d’une nouvelle phase ne peut apparaître que dans des 
microvolumes de la phase mère dont la composition a été rendue par 
la fluctuation de concentration conforme à celle de la phase nouvelle 
en cristallisation. Si, dans ces conditions, les fluctuations d’énergie 
et de concentration sont à l'échelle des microvolumes tout aussi 
grands que les volumes critiques, on enregistre l'apparition d’un 
germe stable susceptible de croître. La poussée de la surfusion aug- 
mente le nombre de tels germes. 

La présence dans une phase liquide de particules en suspension 
qui satisfont aux impératifs de modification énoncés dans ce qui 
précède contribue, surtout si le degré de surfusion est peu important, 
à la formation de germes en grand nombre. 

La vitesse de croissance des cristaux dans les solutions est nette- 
ment inférieure à celle de leur développement dans les métaux purs. 
Il en est ainsi parce qu’un cristal croît non seulement par suite de 
la formation des germes bidimensionnels sur ses joints, comme c’est 
le cas des métaux purs, mais encore grâce au déplacement par diffu- 
sion des atomes des composants dans une solution liquide. Cette 
vitesse est d'autant plus faible que la différence entre les concentra- 
tions de la solution liquide et des cristaux formés à partir de cette 
solution est plus grande. 

Examinons la cristallisation primaire des alliages qui donnent 
après solidification un mélange mécanique simple, des solutions 
solides et des combinaisons chimiques. 

A l’état liquide, la solubilité mutuelle de la majorité des métaux 
est illimitée et ils forment une solution liquide à phase unique. Il 
n'y a que quelques couples de métaux, comme fer et plomb ou cuivre 
et plomb, qui sont complètement immiscibles l’un dans l’autre à l'état 
liquide et se séparent en deux couches liquides non miscibles en fonc- 
tion de la densité. Pour simplifier, nous examinons plus loin les 
diagrammes d'équilibre pour le cas plus général des composants d’un 
alliage complètement solubles à l'état liquide. 
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7. Diagraime d'équilibre des mélanges 
mécaniques formés par solidification 


La figure 74 illustre l'établissement d'un diagramme d'équilibre par 
l'étude thermique du cas des deux composants qui forment lors de 
la solidification un mélange mécanique. 

La température du composant pur À qui se refroidit diminue 
progressivement jusqu'à {1 (courbe 7, fig. 74) à laquelle le compo- 
sant A cristallise. La courbe enregistre un palier (partie horizontale), 
car suivant la règle des phases la cristallisation du composant 


Courbes de refroidissement Diagramme d'équilibre 
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Fig. 74. Etablissement d'un diagramme d'équilibre pour les alliages qui à 
l'état solide forment un mélange mécanique: 
L— phase liquide: E — ceutectique 


pur À doit se produire à température constante (V—1--1—2—0). 
Après solidification du composant A, la température recommence 
à baisser progressivement. La solidification du composant B a lieu 
d'une manière analogue (fig. 74, courbe 5). 

La courbe de refroidissement d'un alliage composé par exemple 
de S0 % A et de 20 % B se distingue nettement de celle d’un métal 
pur. Le refroidissement d’un alliage se poursuit progressivement 
jusqu’à 4, (fig. 74, courbe 2). La température {, marque le début de 
la cristallisation, et la courbe enregistre une brisure (point critique) 
due à la diminution de la vitesse de refroidissement par suite du 
dégagement de chaleur latente de cristallisation. 

Au-dessous de t,, chaque alliage est le siège de cristallisation du 
composant À. 

La phase liquide dégage le composant A jusqu’à la température 
lg. C'est la valeur qui marque l’arrêt de la baisse de température 


8—850 
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(palier de la courbe) ; ce palier correspond à la fin de la solidification 
de la solution liquide restante à température constante (deuxième 
point critique). 

En se refroidissant un alliage de 60 % A et de 40 % B (alliage 3 
de la fig. 74) reste liquide jusqu’à t6. Lorsqu'il l’atteint, la tempé- 
rature marque un arrêt dû à la solidification complète de l'alliage 
à température constante. 

La cristallisation de l’alliage 4 (fig. 74) contenant 20 % A et 80 % 
B commence à ?, en dégageant des cristaux du composant B à partir 
de la phase liquide. L’alliage se solidifie définitivement à tempéra- 
ture constante tx. 

Les courbes de refroidissement montrent que tous les alliages du 
système A-B finissent la cristallisation à température constante {5:. 
On peut donc supposer que la composition de la partie de la solution 
liquide qui s'est solidifiée à température constante t£ soit également 
constante. Or, c’est la composition correspondant à l'alliage de 
60 % A et de 40 % B qui cristallise complètement à tg. 

Dans tous les autres alliages. la cristallisation s’amorce à partir 
du composant en excès par rapport à l'alliage contenant 40 % B. 
Le composant en excès cristallise jusqu’au moment où la teneur en 
B de la solution liquide restante atteint 40 % et en A 60 %. 

Dans un tel alliage, les éléments A et B se solidifient simultané- 
ment à température constante fg, car la règle des phases pour trois 
phases coexistantes (une liquide et deux solides que sont les compo- 
sants À et B) d’un système binaire se vérifie dans les conditions d’un 
équilibre invariant: 

V=2+1—3—0. 


La cristallisation d’un composant excédentaire (A ou B) à partir 
d'un alliage liquide se produit dans un intervalle de températures, 
car la variance du système est égale à l’unité 


V=2+1—2-1. 


Eutectique. Les alliages dont les composants cristallisent simul- 
tanément à la température constante et la plus basse pour le système 
considéré sont dits eutectiques. 

La structure d’un mélange mécanique composé de deux ou plu- 
sieurs phases solides cristallisées simultanément à partir d’une solu- 
tion liquide s'appelle eutectique *. 

Si l'on transpose les points critiques trouvés sur un diagramme 
dont les abscisses traduisent la composition de l'alliage et les ordon- 
nées sa température (fig. 74), et qu’on relie les points figuratifs simi- 
laires (c’est-à-dire relatifs au même processus physique) par des 


* Du grec eutcctique, « fondant bien ». 
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tracés réguliers, on obtient la courbe d'équilibre d'un système des 
alliages A et B. 

La solidification des alliages s'’amorce aux températures relati- 
ves à la ligne acb (fig. 75) qui s'appelle liquidus. 

Suivant ce qui a été dit précédemment, les températures confor- 
mes à la ligne ac correspondent à la cristallisation à partir de la solu- 
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Fig. 75. Diagramme d'équilibre des alliages formant des mélanges mécaniques 


tion liquide du composant pur À, et celles indiquées par la ligne cb 
à la cristallisation du composant pur B. 

Les lignes ac et cb non seulement correspondent aux tempéra- 
tures du début de cristallisation des alliages de composition diffé- 
rente, mais encore montrent le degré de saturation de la phase liquide 
en composant À ou B, c’est-à-dire traduisent la solubilité. 

La solidification totale de tous les alliages se produit à tempéra- 
ture constante f£ qui correspond à la ligne horizontale dce du dia- 
gramme d'équilibre (fig. 75). Cette ligne porte le nom de solidus, 
qui dans le cas considéré s'appelle également eutectique. 


8* 


116 Structure et diagrammes d'équilibre des alliages 


Le point c (point eutectique) marque la cristallisation simultanée 
des composants À et B et la formation d’un mélange eutectique unique 
AB 
LI ‘ 

Le Eutectique 

Lorsque l’alliage liquide atteint la température eutectique, il se 
sature simultanément en deux composants. La cristallisation eutec- 
tique ne s’amorce que dans les conditions d’une certaine surfusion, 
lorsque la solution est sursaturée en l’un et l’autre composant. 


La théorie de la cristallisation des eutectiques a été établie par A. Botch- 
var. Selon cette théorie. les germes du premier composant qui apparaissent les 
premiers (de A par cxemple) font que la solution liquide qui baigne ce germe A 
s'enrichit en deuxième composant B et provoque ainsi la germination des cris- 
taux Bi. La formation des cristaux B est favorisée encore par le support tout 
prêt que peuvent être pour eux les cristaux A. La solution entourant les ger- 
mes B s'enrichit à son tour en métal A et définit de nouveau le dégagement des 
germes du composant A. Cette sursaturation alternée en composants À et B 
produit une colonie eutectique. 

Une solution liquide qui subit une cristallisation eutectique est le siège 
du phénomène de diffusion qui consiste en la migration continue des atomes 
du composant A vers les germes A, et des atomes du composant B vers les 


germes B. 
La phase solide qui apparaît la première dans la solution est dite menante. 


Les germes de la phase menante prennent des formes différentes : dendritiques, 


lamellaires, globulaires. : 
La deuxième phase remplit les espaces séparant les germes ou les rameaux 


dendritiques de la phase menante. 


Dans les conditions d’une surfusion relativement poussée, un 
mélange eutectique est composé de petits germes des deux phases. 
car leur cristallisation simultanée à partir d’une solution liquide 
rend plus difficile leur croissance. 


Lorsque la surfusion est très faible et que les phases (A et B) se développent 
indépendamment l’une de l'autre, la structure eutectique caractéristique ne se 
forme pas. L'eutectique est constitué dans ce cas de germes des deux phases 
bien développés. Sur la proposition de A. Botchvar, cette structure a reçu 
le nom de conglomérat grossier. 


Considérons sur le diagramme d'équilibre le phénomène de cris- 
tallisation d’autres alliages du système constitué par A et B (fig. 75). 

L'alliage contenant 20 % B amorce la solidification à £, (dans les 
conditions de surfusion évidemment) lorsque les germes du compo- 
sant À commencent à se dégager de la solution liquide (L) (fig. 75 et 
76). Avec la baisse de la température, la cristallisation du compo- 
sant À se poursuit, alors que la composition de la solution liquide 
restante s'enrichit en métal B. 


* L, est la notation de la phase liquide dont la composition correspond 
au point c (fig. 75). 
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Pour définir la composition de la phase liquide en équilibre avec 
les germes du composant À à une fempérature comprise entre liqui- 
dus et solidus, entre ?, et {; par exemple, il faut faire passer par les 
points figuratifs considérés £, et {4 (voir fig. 75) une ligne * parallèle 
à l'axe de concentration jusqu'à ce qu’elle coupe le liquidus; les 
intersections m et nr indiquent alors à la température considérée la 


L 
V:2+1-1=2 


L+A 
V=2#1-2°1 


Temperalure, ‘© 


Em A +B 
Eutectique 
V=2+1-3-0 


A+Eutectique(AeB 


NET cuectique 
Ve2#122 gp Eutecuig 


(A+B) 


Temps 


Fig. 76. Courbe de refroidissement et structures schématisées d’un alliage 
hypoeutectique 


composition de la phase liquide, et m’ et n°’ celle de la phase solide 
(des germes A). Comme le montre la figure 75, la baisse de tempéra- 
ture modifie suivant le liquidus la composition de la partie liquide de 
la solution, qui s'approche de l’eutectique contenant 40 % B (point c). 

À tr, la partie liquide de la solution se solidifie à température 
constante (fig. 76) par cristallisation simultanée des métaux A et 
B qui forment un mélange eutectique. 


* Cette ligne qui relie les compositions des phases en équilibre s'appelle 
conode. Pour les systèmes binaires la conode est une ligne horizontale. 
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Après solidification complète, la structure de l’alliage est consti- 
tuée de germes du composant A qui se sont dégagés auparavant dans 
l'intervalle de températures comprises entre {, et {, et de l’eutecti- 
que formé pendant la solidification définitive de l’alliage à tx 
(fig. 76). 

Les alliages dont la teneur en B est inférieure à 40 % et situés sur 
le diagramme à gauche du point c (fig. 75) s'appellent hypoeutecti- 
ques. Après solidification totale la structure de tous les alliages hypo- 
eutectiques est composée de l’eutectique (A + B) et du métal A 
excédentaire. Plus l’alliage s'apparente par sa composition à un 
alliage eutectique (40 % B), plus sa part d'eutectique est grande et 
celle des cristaux excédentaires du métal A est faible. 

La cristallisation d'un alliage à 80 % B (fig. 75 et 77) débute 
à t, lorsque la solution liquide commence à dégager les cristaux B 
en excès. 

Le dégagement de ces cristaux entraîne avec la baisse de la tem- 
pérature la modification de la composition de la solution liquide 
restante suivant la courbe (liquidus). Ainsi, à /,. la composition de 
la solution liquide est déterminée par le point f, et à {4 par le point. 

Lorsque la température baisse jusqu’à f£, l’alliage atteint la 
composition eutectique (40 % B + 60 % A) et se solidifie en for- 
mant un mélange eutectique des cristaux A et B. 

Tous les alliages situés sur le diagramme à droite du point c 
(c’est-à-dire contenant plus de 40 % B) s'appellent hypereutectiques 
et après solidification totale (fig. 77) sont composés de germes du 
composant B excédentaire baignés par l’eutectique (A + B) et 
dégagés au préalable. 

Dans ces conditions, plus la composition de l'alliage est proche 
de l’eutectique, plus il y a de secteurs d’eutectique et moins de germes 
en excès du composant B. 

Le diagramme d'équilibre de la figure 75 indique les composants 
structuraux des alliages d’une composition variée. Aux tempéra- 
tures inférieures à la ligne de solidus (dce), les phases d’un alliage 
quelconque du système considéré sont constituées de cristaux des 
composants À et B. 

Le diagramme d'équilibre permet également d'établir la relation 
quantitative entre les phases en équilibre aux températures variées. 
A cet effet, on recourt à ce qu'on appelle la règle du levier. Suivant 
cette règle, la relation quantitative des phases s'établit en faisant 
passer une conode par le point figuratif. Les segments de la conode 
compris entre le point considéré et les points qui déterminent la 
composition des phases sont inversement proportionnels au nombre 
de ces phases. 

Ainsi, pour un alliage hypereutectique contenant 80 % B à la 
température 4 (fig. 75), le rapport de la masse de la phase liquide 
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Fig. 77. Courbe de refroidissement et structures schématisées d'un alliage 
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Fig. 78. Diagramme d'équilibre de Pb-Sb 
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Fig. 79. Micrographie des alliages plomb-antimoine: 
a — alliage hypoeutcctique, netque (Pb + Sb) ct Pb en excès (plages sombres) ; b — allia- 
ge cutcctique, eutectique (Pb + Sh): € — alliage hypcreutectique, cutectique (Pb -+ Sb} 
et Sb (plages claires). X 150 
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à la masse de la phase solide est inversement proportionnel aux seg- 
ments respectifs de la droite Ath": 


Masse de la phase liquide _ th” 
Masse de la phase solide th ” 


La figure 78 reproduit un diagramme d'équilibre réel du système 
Pb-Sb *, et la figure 79 les micrographies des alliages Pb-Sb qui 
donnent une idée de la structure réelle des alliages formant après 
solidification un mélange mécanique. 


Après solidification totale les phases À F) 
d'un alliage Pb-Sb quelconque sont 
composées de cristaux de plomb et g 
d'antimoine. 3 
Ségrégation. La cristallisation des  .È 
alliages suivant le diagramme d'équi- à 
libre des mélanges mécaniquess'accom-  $ 
pagne assez souvent de ségrégation. | 
Ce phénomène s'observe également 
dans les alliages Pb-Sb. La densité 7% 
des cristaux de Pb ou de Sb qui se dé-  £ 
à 


gagent en cours de solidification diffère 
nettement de celle de la solution liquide 
restante ; il en résulte qu'ils montent 
(Sb) ou se déposent (Pb). La composi- 
tion du lingot ainsi obtenu est hétéro- 
gêne. Ainsi, dans un alliage à 20 % Sb 
et à 80 % Pb refroidi lentement la sé- 
grégation enrichit la tête du lingot en 
antimoine, alors que son pied ne con- 
tient pratiquement pas de cristaux 
d’antimoine excédentaires et n'est com- 
posé que d’un eutectique. 9 20 40 60 2 08 

Pour parer à la ségrégation due à TERURERE:4 
la différence des densités on recourt pig. 80. Propriétés des alliages 
au refroidissement rapide de l’alliage, formant des mélanges mécani- 
au brassage et parfois à l’addition d’un ques 
troisième composant qui cristallise le 
premier sous forme de dendrites ramifiées et empêche la formation de 
couches dans l’alliage. 

Relation entre le type du diagramme d'équilibre et les propriétés 
de l’alliage. N. Kournakov a démontré le premier que la compo- 
sition et la structure d’un alliage déterminée par le type du diagram- 


Dureté, HB 
Conductibitute électrique 


» 


Résistance à La rupture R 


* Pour simplifier le diagramme, on a posé que le plomb et l’antimoine 
ne forment pas l’un avec l’autre de solutions solides. En fait, la solubilité 
mutuelle de ces métaux à l’état solide est négligeable. 
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me d'équilibre, d’une part, et les propriétés de cet alliage, de l’autre, 
sont liées par une relation définie. 

Si le degré de surfusion est faible ct que la température soit basse, 
la modification de certaines propriétés (dureté, conductibilité élec- 
trique spécifique) d'un mélange mécanique en formation a une 
allure linéaire (fig. 80), c’est-à-dire leur valeur est une moyenne des 
propriétés des composants de départ. 

Lorsque le degré de surfusion est important (aux grandes vitesses 
de refroidissement) et que la structure des alliages à composition 
proche de celle de l’eutectique devient plus dispersée, la relation 
linéaire ne se vérifie plus (fig. 80), surtout pour les alliages voisins 
de l’eutectique. 


8. Diagramme d’équilibre des alliages 
formant des solutions solides 
illimitées 
Le diagramme d'équilibre des alliages à solubilité illimitée à l’état 
liquide et solide est représenté sur la figure 81. 
La ligne supérieure an.nr,nt,b (liquidus) indique les températu- 
res de début de cristallisation, alors que la ligne inférieure at;m,mb 
(solidus) celles de la fin de cristallisation. 
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Fig. 81. Diagramme d'équilibre des alliages formant des solutions solides 
à solubilité illimitée 


L'intervalle de températures entre liquidus et solidus marque 
le domaine dans lequel les cristaux de la solution solide * se déga- 


* En métallographie les composants purs sont désignés par les majuscules 
de l'alphabet latin (A, B, C, D, .….) et les solutions solides par les minuscules 
de l'alphabet grec (œ, B, y, .….). 
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gent de la phase liquide. Au-dessous du solidus il n’y a que les cris- 
taux de la solution solide homogëne & constituée de composants 
A et B. 

Pour les solutions solides les compositions structurale et de 
phases coïncident. A l’état solide elles ne forment qu'une phase 
constituée de grains de la solution solide (dans notre exemple @). 

Comme nous l’avons indiqué p. 112, le germe apparaît dans les 
volumes de la phase liquide dont la composition chimique correspond 
à celle que doit avoir la solution solide à la température considérée. 
Plus la surfusion de la solution liquide initiale est poussée, plus la 
taille critique du germe est petite. 

Examinons le processus de solidification d’un alliage (dans les 
conditions d'équilibre) contenant x % du composant B (fig. S1). 
Sa cristallisation s’amorce à la température ft, qui correspond au 
dégagement des premiers cristaux de la solution solide & à partir 
de la solution liquide. Au-dessous de £, l’alliage est constitué de deux 
phases (liquide et cristaux «&). Suivant la règle des phases, la variance 
d’un système binaire en présence de deux phases (liquide et solide) 
est égale à 1 (p. 109). 

La solidification se produit donc avec changement de tempéra- 
ture (fig. 82). Chaque température conditionne pourtant une concen- 
tration des phases définie. 

La composition d’une solution solide en équilibre avec la phase 
liquide est déterminée pour un moment quelconque de la solidifi- 
cation de l'alliage par l'intersection de la conode avec le solidus 
(fig. 81). La composition de la phase liquide est définie respective- 
ment par l'intersection de la conode avec le liquidus. Ainsi, à #., 
la composition de la solution solide est déterminée par le point m, 
et de la phase liquide par le point »#. A f:, la composition des phases 
est caractérisée par les points m, et n.. 

La relation quantitative entre les masses des phases liquide et 
solide, à la température {, par exemple, peut être déduite de la 
règle du levier (règle des segments inverses): 


Masse de la phase liquide __ 12m 
Masse de la phase solide ten © 


La fin de la solidification correspond à £,. A cette température la 
composition de la phase liquide est définie par l'intersection de la 
conode fr, avec le liquidus, c’est-à-dire par le point »,, alors que la 
composition de la solution solide correspond à la concentration de 
l’alliage considéré (point x). D'après la règle du levier, la quantité 
de la phase liquide à £, doit être nulle. 

La composition des cristaux de la solution solide en formation 
est variable. Pourtant, lorsque le temps est suffisant, une diffusion 
s'établit entre la partie liquide de l’alliage et les cristaux dégagés. 


n 
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Elle à lieu également à l'intérieur des cristaux de la solution solide 
dont la composition varie suivant les parties. La diffusion contribue 
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Fig. 82. Courbe de refroidissement d'un alliage formant une solution solide 
et structures schématis'es 


à égaliser la composition de l’alliage solidifié. Dans ces conditions, 
après solidification l’alliage est constitué de grains homogènes de la 
solution solide. 

Ségrégation cristalline. L’allure de la diffusion est très lente, 
c'est pourquoi dans les conditions pratiques de refroidissement la 
composition des cristaux n'a pas le temps de s’égaliser. 

La solidification produit généralement des cristaux dendriti- 
ques de la solution solide (fig. 83). Aussi les axes de l’ordre 1 formés 
au début de la cristallisation s’enrichissent-ils d’abord en composant 
B plus réfractaire. La composition des cristaux formant les axes des 
ordres successifs se modifie du point m (voir fig. 81) jusqu’à la concen- 
tration de départ de l’alliage considéré. Les couches périphériques 
du cristal et les espaces interaxiaux cristallisent en dernier et s'enri- 
chissent en composant A qui abaisse le point de fusion de l’alliage ; 
leur composition s’assimile donc à la concentration qui correspond 
au point zx. 

La formation de tels cristaux à composition interne hétérogène 
s'appelle ségrégation cristalline ou dendritique. 
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La ségrégation cristalline résulte donc de la différence de compo- 
sition entre les phases liquide et solide en solidification, déterminée 
par la distance horizontale entre liquidus et solidus. On en déduit 
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Fig. 83. Micrographies d’une solution solide cuivre-nickel : 


a — dendrites de la solution solide (métal coulé): b — nolyèdres de la solution solide (après 
recuit d’homogénéisation). x 200 


que la ségrégation cristalline est d'autant plus forte que la distance 
entre le liquidus et le solidus est plus grande. 

La ségrégation cristalline peut être affaiblie par un chauffage 
prolongé de l’alliage à des températures susceptibles d'assurer des 
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vitesses de diffusion suffisantes. Après 
un tel chauffage dit recuit d'homogénéi- 
sation, il devient impossible de rendre 
évidente la structure dendritique d’un al- 
liage coulé qui est constitué de cristaux 
homogènes d’unesolution solide (fig. 83,b). 

Relation entre le type de diagramme 
d'équilibre et les propriétés d’un alliage. 
La modification des propriétés des alliages 
constitutifs des solutions solides illimi- 
tées est illustrée par la figure 84. Le dé- 
faut du réseau du solvant fait que les so- 
lutions solides ont une résistance et une 
dureté plus élevées que les composants 
initiaux. De plus, dans plusieurs cas, 
l'amélioration de la résistance ne s'accom- 
pagne pas de la dégradation de la plasti- 
cité; pour certains alliages (laitons & par 
exemple) cette dernière devient même plus 
élevée. 

La formation des solutions solides, 
comme l’a montré N. Kournakov, conduit 
toujours à l'augmentation de la résistivité 
électrique. Il en est ainsi par suite de la 
perturbation importante du champélectri- 
que du solvant par les atomes du mé- 
tal-soluté. Pourtant, la résistivité électri- 
que des solutions solides change peu avec 
l'élévation de température, alors que 
dans les métaux purs elle augmente for- 
tement. Aux hautes températures la résis- 
tivité électrique des métaux purs peut 
donc être plus élevée que celle des solu- 
tions solides. 

Dans les cas courants, les alliages qui 
forment des solutions solides homogènes 
se prêtent bien au formage sous pression 
(laminage, forgeage, estampage, etc.), 
mais leurs propriétés de fonderie sont rela- 
tivement basses (propension à la forma- 
tion des criques et des soufflures). La 
faible plasticité des alliages de ce groupe 
rend parfois malaisé leur usinage et, entre 
autres, n’assura pas un état de surface 
suffisant. 
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9. Diagramme d’équilibre des alliages 
formant des solutions solides limitées 


La solubilité des alliages métalliques est le plus souvent limitée. 

Les solutions solides limitées permettent d'établir deux types 
essentiels de diagrammes à transformation 1) eutectique et 2) péri- 
tectique. 


Diagramme d'équilibre des alliages formant 
des solutions solides limitées et un eutectique 


11 semble que le diagramme de la figure 85 cumule les deux dia- 
grammes examinés dans ce qui précède, ceux de la solubilité complète 
(voir fig. 81) et de la formation d’un mélange mécanique (voir fig. 73). 
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Fig. 85. Diagramme d'équilibre des alliages formant des solutions solides 
limitées 


Les lignes ac et bc matérialisent le liquidus. Lorsque la tempé- 
rature correspond aux lignes ac, la solution liquide dégage des cris- 
taux & (solution solide du composant B dans le composant A); lors- 
que la température correspond à la ligne bc, la solution liquide 
dégage les cristaux $ (solution solide du composant A dans le compo- 
sant B). La ligne adceb est celle du solidus. 
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Le point d'est figuratif de la solubilité limite de B en A. alors que 
le point e, de A en B. L'isotherme dce correspond à la température 
de cristallisation de l’eutectique « + f. 

Les alliages situés à gauche du point d (fig. 85) et à droite du 
point e se solidifient de même que les alliages à solubilité complète 
(voir fig. 81). 

Ainsi, la cristallisation de l’alliage 7 (fig. 85) commence à !, 
et se termine à t.. Après solidification. l'alliage n'est composé que 
de cristaux de la solution solide «& et lors de la baisse ultérieure de la 
température il ne subit aucune transformation de phases. Ces mêmes 
conditions font que les alliages situés à droite du point e ne sont com- 
posés que de cristaux f. 

Considérons maintenant la solidification de l’alliage 2. Lorsque 
le liquide atteint la température f;, il dégage des cristaux de la solu- 
tion solide enrichis en composant A (point n). Le refroidissement se 
poursuivant dans les conditions d'équilibre, la composition des 
cristaux est définie par les points d'intersection des conodes avec le 
solidus nd, et celle du liquide restant par les points d’'intersection 
des conodes avec le liquidus fac. 

Lorsque la température atteint le niveau eutectique fx, la con- 
centration des cristaux & devient maximale «, et la composition de 
la phase liquide devient L.. 

Dans ces conditions, à la température {x la phase liquide donne 
lieu à la solidification des solutions à saturation maximale @,y et 
B. et à la formation de l’eutectique «,; -+ f: 


Le — aa + Be. 


On en déduit qu'après solidification, l’alliage est composé de 
cristaux a, ct d’eutectique &; + Be. Un alliage hypoeutectique quel- 
conque dont la composition est comprise entre d et c a les mêmes 
composants structuraux. L'alliage eutectique n'est composé que 
de grains d’eutectique &; + Be. 

La cristallisation des alliages hypereutectiques se produit de la 
même façon que celle des alliages hypoeutectiques. Pourtant, la solu- 
tion liquide dégage dans ce cas non pas des cristaux & mais des cris- 
taux de la solution solide B (fig. 85). Les alliages hypereutectiques 
sont composés de f. et d’eutectique «y + f.. 

Dans les conditions d'équilibre la composition des phases au- 
dessous du solidus est délerminée par la composition des alliages. 

1. Les alliages situés à gauche du point f sont monophasés (phase 
a de la solution solide). 

2. Les alliages dont la composition est comprise entre les points 
f et À sont binaires et composés des phases & et f. 


% 


3. Les alliages situés à droite du point X sont monophasés 
(phase f). 
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Relation entre le diagramme d'équilibre 
et les propriétés de l'alliage d 


Les propriétés des alliages qui se soli- 
difient suivant le diagramme d’équili- 
bre de ce type se modifient. comme l'a 
démontré N. Kournakov, dans les do- 
maines des phases uniques des solutions 
solides suivant une allure curviligne, 
et dans le domaine des mélanges de 
deux phases suivant un principe linéai- 
re (fig. 86). 

Il faut pourtant tenir compte que 
les propriétés des alliages diphasés 
(x et B) dépendent du niveau de disper- 
sion du mélange (fig. 86). La formation 
des mélanges à dispersion élevée com- 
promet la relation linéaire. 

A. Botchvar et ses élèves ont dé- 
montré dans leurs travaux qu'il existe 
une relation déterminée entre la com- 
position d’un alliage et ses propriétés 
de fonderie. Plus l'intervalle de tem- 
pératures de solidification est grand, 
plus la coulabilité du métal est faible ; 
plus la distance entre liquidus et soli- 
dus (suivant l'horizontale) est grande, 
plus l'aptitude de l’alliage à la ségréga- 
tion cristalline est importante. 

Le retrait des alliages qui se so- 
lidifient dans un intervalle de tempé- 
ratures étroit, et surtout des alliages 
eutectiques qui cristallisent à tempéra- 
ture constante, se traduit par une retas- 
sure concentrée (fig. 86). Le retrait des 
alliages qui cristallisent dans un large 
intervalle de températuresse manifeste, 
surtout après solidification, par des 
soufflures qui affectent tout le volume 
de la pièce coulée. IL peut en résulter 
un défaut de la pièce. 

Pour obtenir de bonnes propriétés 
de fonderie, la concentration des com- 
posants des alliages doit donc être 
supérieure à leur solubilité maxi- 
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male à l'état solide et s’apparenter à la composition eutecti- 
que. 

Les alliages appartenant au domaine des solutions solides homo- 
gènes ont une plasticité élevée et se prêtent aisément au laminage, 
à la forge, au travail sous pression, etc. L'apparition d’un eutecti- 
que diminue brusquement la plasticité. C’est pourquoi dans les allia- 
ges prévus pour la forge et le laminage, le maximum de la solubilité 
à la température eutectique correspond à la limite supérieure de la 
teneur en composants. 

Diagramme d'équilibre des alliages 
formant des solutions solides limitées 
et un périlectique 


La ligne acb du diagramme de la figure 87 correspond au liquidus et 
la ligne adeb au solidus. Le point d caractérise la solubilité maximale 
de B en À, et le point e de A en B. 

La ligne cde s'appelle la ligne péritectique ou de transition. La 
transformation péritectique de même que la transformation eutecti- 
que se produit en présence de trois phases dont une liquide et deux 
solides & et f. 


, 


Temperature, °C 


0 10 20 30 40 50 60 70 060 90 100 
Teneur en 8, % 


Fig. 87. Diagramme d'équilibre des alliages formant des solutions solides 
limitées et un péritectique 


Pourtant, une transformation péritectique se distingue nette- 
ment d’une transformation eutectique. 

Si la transformation eutectique provoque la cristallisation simul- 
tanée de deux phases solides à partir de la phase liquide, la trans- 
formation péritectique ne produit qu’une phase à partir de la phase 
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solide dégagée auparavant et de la partie liquide de l'alliage d’une 
composition déterminée (point c). 

Considérons le mécanisme de la réaction péritectique sur l'exem- 
ple de solidification des métaux 7 et 2 (fig. S7). 

La cristallisation de l’alliage Z s'amorce à !, lorsque la solution 
liquide commence à dégager des cristaux de la solution solide $. 

La température {> correspond à l'équilibre de la phase liquide 
dont la composition est conforme au point c (L.), et des cristaux B 
de la composition e (B.). Mais il faut retenir qu'à fp la phase liquide 
est en même temps saturée en cristaux dont la composition corres- 
pond au point d (œ4) et qui sont susceptibles de se dégager dans les 
conditions d’une faible surfusion. 

Les cristaux @& naissent par réaction péritectique qui se réduit 
à l'interaction des cristaux B (f.) déjà dégagés et de la phase liquide 
(Le): 

L. + Be — du +Be. 

La transformation périlectique peut suivre deux voies: 

4. La phase & apparaît aux joints des cristaux B dégagés auparavant 
à condition que la tension superficielle à l'interface des cristaux & nouvelle- 
ment formés et des cristaux B soit inférieure à celle qui existe entre la phase œ 
et la solution liquide. La croissance des cristaux se poursuit dans le sens de la 


partie liquide de l’alliage ainsi que dans celui de la phase $ par suite de su 
transformation en phase a«. 


2. Lorsque ces conditions ne sont pas observées, les cristaux & se forment 
directement à partir de la phase liquide. 

Les cristaux $ nouvellement apparus sont dissous dans la phase 
liquide, ce phénomène allant de pair avec la cristallisation de la phase 
a. La dissolution des cristaux $ et l'apparition des cristaux @ se pro- 
duisent comme une seule réaction péritectique qui transforme les 
cristaux f en cristaux @ par interaction avec la phase liquide. 

La réaction péritectique qui s'effectue en présence de trois phases 
à composition constante (Le, &y, B.) correspond à un équilibre inva- 
riant, ce qui signifie que le phénomène se produit à une température 
constante tp. 

Pour l’alliage 7, la relation entre les phases réagissantes est défi- 
nie par la quantité de cristaux $ en excès; il en résulte que la trans- 
formation péritectique laisse intacte une partie de la phase $. 

Après la solidification, l’alliage Z (voir fig. 91) forme un mélange 
péritectique des cristaux @ et $. Les dimensions et la forme des cris- 
taux & et B et leur disposition relative sont définies par les conditions 
de cristallisation. Le plus souvent, un mélange péritectique est com- 
posé de cristaux alternants & et $ bien développés (fig. 88). 

La solidification de l’alliage 2 commence à {, par dégagement 
de la phase liquide des cristaux de la solution solide B. Lorsque la 
température atteint {p, on enregistre la transformation péritectique 


Le. + B-— a + Le. 
g+ 
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Après la transformation péritectique, dans l'alliage de la compo- 
sition considérée l'excédent est constitué par la phase liquide. 
Ainsi. la cristallisation de cet alliage ne prend pas fin à la tempéra- 
ture de transformation périlectique. et la baisse ultérieure de la 


Fig. 88. Structure à deux phases # (cristaux blancs) ‘fi (cristaux sombres) 
produite par une réaction péritectique. “250 


température provoque le dégagement des cristaux de la solution 
solide & de l’alliage liquide. La fin de la cristallisation correspond 
à 13. 

Après la solidification, l’alliage 2 n’est composé que de cristaux 
de la solution solide «. 

Les alliages qui appartiennent au domaine situé à droite du point 
e sont composés de cristaux de la solution solide B. Pour ce système, 
les compositions structurale et de phases coïncident. 

La transformation péritectique se produit dans de nombreux 
alliages industriels, ceux. par exemple, du fer avec le carbone, du 
cuivre avec le zinc ou l'étain. 


10. Diagramme d'équilibre des alliages 
formant des combinaisons chimiques 


« 


Alliages à combinaison chimique stable 


Les diagrammes d'équilibre des alliages qui contiennent une combi- 
naison chimique stable A,B,, ont deux parties. Une partie caracté- 
rise les alliages formés par combinaison chimique avec l’un des com- 
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posants (domaine: A-A,B,, de la fig, 89). alors que l’autre partie les 
alliages que donne le deuxième composant avec cette même combinai- 
son chimique (domaine A,B,,-B de la fig. 89). Pour les alliages con- 
sidérés, chaque partie du diagramme traduit la composition des 
alliages ou mélanges mécaniques qui forment des eutectiques 
A-A,B, et A,B-B. 

La cristallisation de A-A,B,, commence, de même que pour tous 
les alliages, aux températures conformes au liquidus abc. La ligne ab 
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Fig. S9. Diagramme d'équilibre des alliages à combinaison chimique stable 


indique les températures de début de solidification du composant 
A cet la ligne bc celles de la combinaison A,B,,. 

La cristallisation prend fin à température eutectique x, 
(ligne kbf). 

La cristallisation des alliages A,B,,-B s'amorce aux lempéra- 
tures confurmes au liquidus cde; la ligne cd correspond à la tempéra- 
ture qui déclenche le dégagement des cristaux de A,B, et la ligne 
de des cristaux B. La solidification se termine à la température eutec- 
tique te, r1 (ligne ndm). 

La figure 89 montre que le système considéré forme deux eutecti- 
ques : le premier (point b) est composé d’un mélange de cristaux À et 
de combinaison A,B,,. et le deuxième (point d) d’un mélange de 
combinaison A,B,, et de cristaux B. Au-dessous de la température 
eutectique les alliages du système A-A,B,, forment deux phases 
(A et A,B,,), alors que ceux du système A,B,,-B contiennent B et 
AnBn. 
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La figure 90 représente le diagramme d’un système réel Mg-Si 
qui produit la combinaison chimique stable Mg,Si. 

Dans la grande majorité des cas, les composants et la combinai- 
son chimique forment des solutions solides limitées. Le graphique 
doit alors être considéré comme un 
Mg-Si diagramme complexe formé de deux 
liquide courbes du type eutectique à solubilité 
limitée à l’état solide (fig. 91). Le do- 
maine y correspond à une solution solide 
Mg2Si à base de combinaison chimique ou à une 
combinaison à composition variable. 
Puisque le diagramme représenté sur la 
figure 91 est analogue à celui que nous 
avons déjà examiné (voir fig. 85), nous 
n’allons pas nous étendre sur la cristal- 
lisation des alliages particuliers *. 
Mt +5i Disons seulement que les alliages qui 
correspondent au domaine y sont dans 
la plupart des cas fragiles et s'em- 
ploient peu dans l’industrie. 
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Alliages à combinaison chimique instable 


La figure 92 représente le diagramme 
50 100 d’équilibre des alliages qui forment 
Teneur enSi, %,(at) une combinaison chimique instable. 
Une telle combinaison (A,B,) résulte 
Fig. 90. Diagramme d'équilibre d'une réaction péritectique entre la 
du système Mg-Si phase liquide dont la composition 
correspond au point f (L;), et les cris- 

taux de la solution solides f à saturation maximale (f.): 


L. + Be —> AnBm- 


Relation entre Le type de diagramme 
et les propriétés de l’alliage 


Les combinaisons chimiques se distinguent surtout par leur dureté 
élevée et fragilité accrue d'où leur faible aptitude à la déformation 
plastique et résistance électrique élevée. 

On a établi qu'il existe deux types de courbes composition-propriétés sui- 


vant que la composition des alliages qui forment des combinaisons chimiques 
est constante ou variable (fig. 93). 


* La composition matérialisée par les diagrammes d'équilibre est celle 
de phases. 
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Fig. 91. Diagramme d'équilibre des alliages comportant un domaine homogène 
des solutions solides des composants À et B de la combinaison A,B» 
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Fig. 92. Diagramme d'équilibre des alages formant une combinaison chimique 
instable 
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Dans le premier cas, lorsque la concentration correspond à celle de la com- 
binaison chimique, on constate une brisure caractéristique de la courbe dite 
point singulier (fig. 93,a). Ces phases ont été appelées daltonides (du nom du 
chimiste Dalton). 

On rapporte aux daltonides de nombreuses combinaisons chimiques 
(Mg:Sn par exemple) et les solutions solides à base de ces combinaisons, cer- 
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Fig. 93. Modifications des propriétés des alliages formant une combinaison 
chimique : 
a — à composition constante (daltonide); b — à composition variable (berthollide) 


tains composés électroniques (AgMg, CoAl, NiAl, AuZn, etc.) ainsi que des pha- 
ses à composition variable comme NiSb. 

Dans le deuxième cas (fig. 93,b), les propriétés des phases métalliques 
changent progressivement avec la modification de leur composition (dans les 
limites d’homogénéité des phases). Ces phases ont été appelées berthollides 
(du nom du chimiste Berthollet). 

Les berthollides se forment dans des alliages du type TI-Bi, Pb-Na, Fe-Sb; 
on y rapporte également les phases B (composés électroniques) des alliages 
Cu-Zn, Cu-Sn, Cu-Al et Ag-Cd. 
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11. Transformations de phases 
et structurales à l'état solide 
(cristallisation secondaire) 


« 


Plusieurs alliages à l'état solide, c'est-à-dire après leur solidifica- 
tion, donnent lieu à des modifications de phases. Ces modifications 
sont dues: a) aux transformations polymorphes (allotropiques) 
et b) à la décomposition de la solution solide (partielle ou complète) 
par suite de la variation de la solubilité mutuelle des composants 
à l'état solide. 

Les transformations à l’état solide ont une allure cristallogra- 
phique et sont amorcées par l'apparition des germes d'une phase nou- 
velle et de leur croissance ultérieure. 

Les transformations qui accompagnent la décomposition de la 
solution solide aboutissent à la formation des phases dont la compo- 
sition diffère de celle de la phase mère. Dans ce cas, le mécanisme de 
germination de la phase nouvelle et la croissance ultérieure des ger- 
mes se produisent par diffusion, c'est-à-dire sont définis par la mi- 
gration des atomes à des distances importantes. 

L'aptitude des atomes à l'état solide à se déplacer par diffusion 
est nettement plus faible que dans la phase liquide. C'est pourquoi 
la germination et la croissance des germes de la phase nouvelle sont 
rendues malaisées du fait que les fluctuations de concentration néces- 
saires sont très difficiles à obtenir et que les atomes d’un composant 
de la phase mère se déplacent lentement vers les joints du cristal 
en évolution. Les germes de la phase nouvelle se forment sur les 
joints des grains de la phase mère et des inclusions, qui compor- 
tent une couche d'atomes à energie libre accrue. La marche de la 
transformation est d'autant plus rapide que le grain de la phase 
mère est plus fin. Les transformations à l’état solide s'amorcent 
dans les conditions d’une surfusion importante de la phase mère. 

Une surfusion trop grande supprime complètement les phéno- 
mènes de diffusion. La transformation de phases se produit sans diffu- 
sion ou la phase de départ ne subit pas de transformations. C'est le 
cas de l’état métastable du système. 

La transformation à l'état solide est caractérisée par la formation 
du germe de la phase nouvelle qui, dans de nombreux cas, vérifie le 
principe de l’analogie structurale et dimensionnelle. Le germe de la 
phase nouvelle est alors orienté de sorte qu'il se raccorde à la phase 
mère suivant des plans cristallographiques définis, le plus semblables 
quant à la disposition relative des atomes et la distance qui les sépare. 

Tant qu’à la limite des phases nouvelle et ancienne les réseaux 
entrent en contact suivant des plans cristallographiques déterminés 
(fig. 94) ou, comme on dit souvent. tant qu’il y a cohérence des 
réseaux, la nouvelle phase se développe très vite, car les atomes se 
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déplacent d'une manière ordonnée à de faibles distances. Pourtant, 
la naissance d’un germe de phase nouvelle engondre une énergie 
élastique, ne serait-ce que par suite de la différence entre le volume 
unitaire de la phase mère et de la phase nouvelle. A un certain 
moment la valeur de cette énergie dépasse la limite élastique du 
milieu et produit ainsi un glissement qui compromet la cohérence. 
Le développement cohérent devient donc impossible. 
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Fig. 94. Relation entre les réseaux de la phase mère et de la phase nouvelle: 


-« — transformation continue d'un réseau en un autre lors de la croissance du cristal de la 
phase nouvelle (liaison cohérente) ; b — solution de continuité, désordre aux Joints, qui rompt 
la liaison cohérente (d'après G. Kourdumov) 


Une croissance cohérente peut être perturbée par l'agitation 
thermique des atomes ou lorsque les joints des grains sont atteints. 

Dès que le contact à la limite des phases cesse, la croissance 
du germe devient beaucoup plus lente, la migration des atomes d’une 
phase dans une autre étant désordonnée. À des températures basses 
pourtant, la diffusion nécessaire pour assurer ce phénomène devient 
impossible. 

Nous examinerons dans ce qui suit les types principaux de trans- 
formations de phases qui ont lieu dans les alliages en état solide, et 
indiquerons comment il faut procéder pour les définir sur les dia- 
grammes d’équilibre. 


{2. Diagramme d'équilibre des alliages 
à décomposition partielle de la solution 
solide avec la baisse de température 


Le diagramme relatif à ce cas est représenté sur la figure 95. 

De même que dans les diagrammes précédents, les lignes ac 
et bc matérialisent le liquidus. Les températures indiquées par la 
ligne ac marquent le début de dégagement des cristaux @& à partir de 
la solution liquide (solution solide du composant B dans le com- 
posant A), et par la ligne bc le début de dégagement des cristaux du 
composant B. 

Le point d montre la solubilité limite de B dans A à la tempéra- 
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ture eutectique, alors que le point f à la température ordinaire. 
Ainsi, la ligne df caractérise la variation de la solubilité de B dans A 
en fonction de la température ; elle s'appelle courbe de solubilité limite. 
La température qui correspond à la ligne dce marque la cristalli- 
sation de l’eutectique (4 + B). 


+ 


Temperature, °C 


| £utectique 
|  (6)*8, 


0 10 20 30 40 50 60 70 680 90 100 
e Teneur en 8, % 
Fig. 95. Diagramme d'équilibre des alliages à solubilité partielle qui diminue 
avec la baisse de température 

Exominons la solidification des alliages 1, 2 et 3 dont les trans- 
formations et les propriétés diffèrent. 

La cristallisation de l'alliage 1 commence à t, et se termine à #.. 
Après solidification, l’alliage n’est composé que de cristaux de la 
solution solide & et ne subit plus de transformation de phases avec la 
baisse ultérieure de la température. 

La cristallisation de l’alliage 2 s’amorce à f{; et se termine à f,. 

La composition de la phase liquide en solidification se modifie 
suivant le liquidus, et de la phase solide suivant le solidus. 

Après solidification, l’alliage 2 n'est composé que de cristaux de 
la solution solide &. Lorsque le refroidissement se poursuit jusqu’à 
t;, la solution solide «& devient saturée; à mesure que la tempéra- 
ture baisse, la solubilité du deuxième composant diminue, et la 
solution &« commence à dégager le composant B en excès *. 

* Les cristaux B apparus dans la solution solide par suite de la cristallisa- 


tion secondaire s'appellent cristaux secondaires et sont notés Br à la différence 
des cristaux B primaires qui naissent dans la phase liquide. 
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Il en résulte qu'aux températures inférieures à !, l’alliage 2? est 
composé de deux phases, la solution solide & et les cristaux By. 
La diminution de la température détermine la modification de la com- 
position de la solution solide & suivant la ligne df. Ainsi, à f4 la 
composition de la phase & est déterminée par le point n. La relation 
quantitative entre la solution solide & et les cristaux Br; nouvelle- 
ment apparus peut ètre déduite de la règle du levier: 

C2 ton 


Dry ten 

Nous avons déjà dit que les germes des cristaux B;, naissent par 
suite des fluctuations énergétiques et de concentration, en premier 
lieu aux joints de grains initiaux de la phase a. 

Les cristaux B,, se forment dans les conditions d'équilibre et 
d'achèvement des phénomènes de diffusion; ce sont des formations 
relativement grosses et équiaxiales. 

Un refroidissement rapide peut arrêter la décomposition d'une 
solution solide & et pousser sa surfusion jusqu'aux températures 
très basses. Une telle solution solide & sursaturée en composant 
B est une solution hors d'équilibre. 

Un refroidissement rapide dit {rempe empêche la formation du 
composant en excès et fixe après l'opération l’état que l'alliage avait 
à la température élevée. 

L'échauffement et mème parfois la température ambiante déclen- 
chent la décomposition de l’alliage solide trempé et sursaturé, phé- 
nomène qui s'accompagne du dégagement des particules de dispersion 
de la phase en excès. La vitesse de décomposition de la solution sur- 
saturée augmente avec l'élévation de la température de chauffage. 
Le dégagement des particules de la phase excédentaire par suite de 
la décomposition de la solution solide surfusionnée s'accompagne 
d'une modification importante de ses propriétés. 

La décomposition de la solution solide accroît la dureté et la 
résistance et diminue la plasticité. Le phénomène de dégagement de 
la phase excédentaire à partir de la solution solide sursaturée s’appel- 
le rieillissement (maturation) ou durcissement structural. 

Les alliages de ce type utilisés dans l’industrie sont très nombreux ; 
il y a notamment des duralumins (p. 467) et le bronze au béryllium 
(p. 455), dont la consolidation s'obtient par trempe et vieillisse- 
ment. 

La cristallisation de l'alliage 3 (fig. 95) commence lorsque la 
température atteint la valeur t; el se termine à fx. 

Pendant la cristallisation, la composition de la phase liquide 
se modifie suivant le liquidus pour s'approcher de la composition 
eutectique (point c), alors que la composition des cristaux de la solu- 
tion solide &« change suivant le solidus dans le sens de la solubilité 
limite (point d). 
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A te. la composition de la phase liquide atteint la concentration 
eutectique L. et l'alliage se solidifie à température constante tx 
tout en dégageant de la phase liquide la solution solide à saturation 
limite «4 et des cristaux B qui constituent l’eutectique: 


L.— a: +B. 


Après solidification, l’alliage est composé de cristaux primaires 
de la solution solide & à saturation limite (point d) et de l'eutectique. 

La température allant en diminuant, les cristaux (primaires et 
entrant dans la composition de l’eutectique) subissent la décom- 
position conditionnée par la diminution de la solubilité. La solu- 
tion solide & dégage les cristaux B;, et la composition de la solution 
solide change suivant la ligne de la solubilité limite (df). 

Après refroidissement définitif, la composition de la phase «* 
est déterminée par le point f. 

La cristallisation des alliages eutectiques et hypereutectiques 
ne demande pas d'explication; le diagramme montre clairement 
qu'elle se produit d'une manière analogue à la solidification des 
alliages constitués de mélanges mécaniques que nous avons étu- 
diés dans les chapitres précédents. 

Les alliages qui présentent le plus grand intérêt pour l’indus- 
trie appartiennent au type 2 déjà examiné, c’est-à-dire à un alliage 
dont la solution solide est monophasée à des températures élevées 
et qui. en se refroidissant, se décompose partiellement. L'aptitude 
à la trempe et au vieillissement ultérieur permet de modifier sen- 
siblement les propriétés de ces alliages dans le sens voulu. 

L'exemple que nous venons de considérer correspond à la décom- 
position d’une solution solide sursalurée qui s'accompagne du 
dégagement du composant B pur. Pourtant la solution solide de la 
majorité des alliages de ce type dégage non pas B pur, mais une 
combinaison chimique ou une solution solide à base de compo- 
sant B. 


13. Diagramme d'équilibre des alliages 
dont les composants sont aptes aux 
transformations allotropiques 


Les transformations allotropiques (polymorphes) de l’un ou des 

deux composants d’un alliage modifient également sa structure 

et ses propriétés. Ces transformations sont propres à de nombreux 

alliages industriels, et notamment à ceux de fer, de titane, etc. 
Considérons le diagramme relatif à ce cas. 


* La micrographie n'arrive pas, dans les cas courants, à mettre en évidence 
les cristaux secondaires dégagés à partir des composants eutectiques, car ils 
se combinent à la deuxième phase de l’eutectique. 
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Diagrammes d'équilibre des alliages qui 
forment des solutions solides à solubilité com- 
plète dont un des composants (A) subit deux 
transformations allotropiques « et B 


Les diagrammes de ce type sont donnés par les figures 96,a et b. 

Pour le cas de la figure 96.a, après solidification, tous les allia- 
ges sont composés de la solution homogène f. C'est une solution 
solide du composant A (contenant la variété B) et du composant B. 

La baisse ultérieure de la température transforme la variété 
B du composant A en variété &«. C’est pourquoi le domaine délimité 
par les lignes ac et ab correspond à l'équilibre de deux phases « + f. 
Au-dessous de la ligne ab, les alliages ne sont composés que de la 
phase «; la phase & est une solution solide de B dans la variété 
a de A. 

Le réseau cristallin de la solution 8 diffère de celui de la solu- 
tion «. 

Sur le diagramme de la figure 96,a dans le cas du refroidisse- 
ment la ligne ac correspond au début et la ligne ab à la fin de la 
transformation polymorphe $B —+ «. 

Considérons la marche de la transformation allotropique sur 
l'exemple de l’alliage Z. Dans les conditions d'équilibre, après 
avoir atteint la température {4, la solution solide f devient instable; 
elle constitue un milieu dans lequel apparaissent des germes de la 
solution solide &* dont la composition correspond au point »,. 
L'évolution de la transformation $ — & n’est possible que lorsque 
le refroidissement de l’alliage se poursuit. La température allant 
en diminuant, la composition des cristaux de la solution «& en for- 
mation change alors suivant la ligne ab, et celle des cristaux de la 
solution solide B suivant la ligne ac. Ainsi, à ?, l'équilibre intéresse 
la solution solide & dont la composition correspond au point 7, 
et les cristaux B de la composition conforme à m,. La relation quan- 
titative des phases est déterminée par la loi du levier (règle des 
segments inverses) : 


Lorsque le refroidissement est poussé jusqu'à #; la transforma- 
tion allotropique f — & prend fin et à température plus basse, 
l'alliage acquiert la structure à phase unique (solution @). 

Dans les alliages qui se situent entre les points b et c, la trans- 
formation f — & ne prend pas fin à la température ordinaire et, 


* Pour obtenir une phase &, il faut assurer une certaine surfusion par 
rapport à f3. 
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après leur refroidissement jusqu’à 20°, ces alliages gardent une 
structure à deux phases & + $. 

Les alliages situés à droite du point c ne subissent aucune trans- 
formation allotropique et à toutes les températures ont la structure 
de la solution solide f. 

On constate ainsi à l'examen du diagramme d'équilibre que 
la transformation polymorphe & = f se produit dans les conditions 
d'équilibre dans un intervalle de températures et s'accompagne 
d'une redistribution par diffusion des composants entre les deux 
phases. 

L'aspect du diagramme représenté sur la figure 96.b diffère 
quelque peu du précédent. Pourtant, la différence entre les trans- 
formations traduites par les deux diagrammes n'est pas déter- 
minante. 

La transformation polymorphe ne se poursuit jusqu’à son accom- 
plissement que dans les alliages dont la teneur en composant B 
est inférieure à a %. Dans l'intervalle de concentrations entre a et 
b %. la transformation & — f se produit partiellement. Les alliages 
dont la composition se situe à droite du point b sont composés de 
Ja solution solide &, quelles que soient les températures. 

Considérons les transformations dont un alliage Z refroidi depuis 
un état liquide est le siège. La cristallisation primaire de l’alliage 
survient dans l'intervalle de températures entre #, et {,. At, la 
cristallisation prend fin avec formation de la solution solide @ 
qui ne subit aucune transformation lors du refroidissement ulté- 
rieur jusqu'à f3; {3 déclenche la transformation &« — f, et au-des- 
sous de f, l'alliage n'est composé que de la solution f. A f; l’alliage 
subit une autre transformation polymorphe $ —+ &« qui se termine 
à /4. À une température plus basse il n’y a qu’une solution solide «&. 
Ainsi. lorsque le refroidissement de l’alliage se poursuit après la 
cristallisation primaire, il subit une double recristallisation. 


Diagramme d'équilibre des alliages dont la 
variété allotropique B de température 
élevée du composant À est complètement 
miscible dans le composant B, alors que la 
variété &« de basse température a une 
solubilité limitée 
Comme le montre la figure 97, après cristallisation primaire, tous 
les alliages de ce système forment une solution solide f homogène. 
La baisse de température entraîne la décomposition de la solu- 
tion solide $ par suite de la solubilité limitée de B dans la variété « 
du composant A. Les lignes ac et cb correspondent aux températures 
de début de cette décomposition. 
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Aux températures inférieures à.la ligne ac, l'équilibre s'établit 
entre les cristaux des solutions solides $ et &« dont la composition 
est déterminée par les lignes ac (phase $) et ad (phase a). 

Au-dessous de la ligne cb, l'équilibre s’établit entre la solution 
solide f et les cristaux du composant B. Lorsque la température 


(a 
> 


Lé 


Temperature, *C 


x [ BE ê 
Eutectoid El tectoite (ct+8B) 
(t+8) | RU 
0 10 20 30 40 50 60 70 69 90 100 
Teneur en 8, % 


Fig. 97. Diagramme d'équilibre des alliages présentant des transformations 
polymorphe et eutectoide 


baisse, la composition de la solution solide B change suivant la 
ligne cb. 

Lorsque la solution solide $, dont la composition correspond 
au point c (BL), atteint l’isotherme dce, elle se décompose à tempé- 
rature constante (c — 0) en mélange de deux phases & et B: 


Be— a+ B. 


La décomposition de la solution B en mélange de deux phases 
« et B peut être décrite d'une manière analogue à la transformation 
eutectique, mais dans ce cas, la phase mère est une solution solide 
(et non pas un liquide comme dans le cas d’une transformation 
eutectique). A la différence d’une transformation eutectique on lui 
donne le nom d’eutectoïde, et le mélange de cristaux ainsi obtenus 
(« + B) s'appelle eutectoïde. 

La structure d’un eutectoïde est toujours plus fine que celle d’un 
eutectique. Plus la surfusion de la solution solide $ est importante, 
plus la dispersion des composants des phases de l’eutectoïde est 


10—850 
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forte. En modifiant l'intensité de la dispersion on peut faire varier 
dans de très vastes limites les propriétés mécaniques et physiques 
des alliages (p. 228). 

La ligne df traduit le changement de solubilité limite du com- 
posant B dans la variété a du composant A en fonction de la tem- 
pérature. 

La transformation eutectoïde s'observe dans de nombreux 
alliages, dont Fe-C, Fe-N, Cu-Be, Cu-Al, etc. ; elle est le mieux 
étudiée pour les alliages Fe-C, et de ce fait nous l’examinerons en 
détail dans le chapitre VI. 


14. Généralités sur les diagrammes 
d'équilibre des alliages ternaires 


Diagrammes d'équilibre des alliages ternaires 


L'utilisation très courante des alliages constitués de trois composants 
et plus impose leur étude et leur détermination suivant les diagram- 
mes l'équilibre des systèmes à composants multiples. 

Le diagramme d'équilibre des alliages ternaires a la forme d’un 
prisme * ayant à la base un triangle équilatéral qui indique la 
concentration des composants. Ce triangle est dit de référence. 

Les composants qui forment l’alliage sont représentés par les 
sommets, les alliages binaires par les côtés et les alliages ternaires 
par les points à l’intérieur de ce triangle. 

La composition d'un alliage ternaire est déterminée par la pro- 
priété suivante d’un triangle équilatéral (fig. 98,a) : la somme des 
perpendiculaires abaissés à partir d’un point quelconque (M par 
exemple) à l’intérieur du triangle sur ses côtés est égale à la hauteur 
BD de ce triangle. 

Si l’on pose que la hauteur du triangle est égale à 100 % 
(fig. 98,a), les perpendiculaires Ma, Mb et Mc définissent la con- 
centration de l’alliage conforme au point M. Dans ces conditions 
la longueur de chaque perpendiculaire correspond à la concentration 
du composant défini par le sommet du triangle en regard du côté 
sur lequel est abaissée la perpendiculaire considérée. On en déduit 
que la perpendiculaire Ma détermine le pourcentage du composant 
À, la perpendiculaire Mb celui du composant B, et Ac celui du 
composant C. 

La composition d’un alliage ternaire est donnée encore par une autre 


propriété du triangle équilatéral. Si l'on fait passer par un point quelcon- 
que, M par exemple, à l'intérieur du triangle (fig. 98,b) des droites parallèles 


* Pour caractériser les alliages à quatre ct cinq composants, il faut se référer 
aux diagrammes plus compliqués (voir B. Volovik, M. Zakharov. Systèmes ternai- 
res et quaternaires. Editions de la Métallurgie, 1948). 
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à ses côtés, la somme des segments (a, b, c) ainsi formés sur les côtés est égale 
au côté du triangle (a + b + c=— AB = BC = CA). 

Le côté du triangle est posé égal à 100 %. Pour déterminer la composition 
d'un alliage on M, par exemple, (fig. 98,b), on utilise ses segments Mh, Mk 
et Mg égaux respectivement aux segments a, b, c. La lecture des concentrations 
se fait dans le sens des aiguilles d’une montre. Le segment a indique alors la 
teneur a composant À, le segment b en composant B et le segment c en com- 
posant C. 

I. Guecller a proposé une méthode très simple pour définir la composition 
d'un alliage ternaire. Supposons qu'il faille trouver la composition d’un alliage 
qui correspond sur le triangle de référence au point O. Traçons à cet effet à par- 
tir du point O deux lignes parallèles aux deux côtés du triangle jusqu’à leur 
intersection avec la base (fig. 98,c). Le segment k! renseigne alors sur la part 
du composant C, le segment B1 sur celle du composant A et le segment 4k sur 
celle du composant B *. 


Pour déterminer la position de l’alliage dans le triangle de réfé- 
rence en fonction de la composition imposée, on procède de la maniè- 
re suivante. Supposons que l’alliage ait pour titre 20 % A, 20 % B 
et 60 % C. Traçons une droite parallèle au côté en regard du compo- 
sant C à une distance qui correspond à 60 %, et une autre droite 
parallèle au côté en face du composant B à une distance qui cor- 
respond à 20 %. L'’intersection des droites indique la position de 
l’alliage recherchée NV (fig. 98,d). 

Les propriétés énoncées d’un triangle équilatéral permettent 
de démontrer facilement que 

1) tous les alliages dont la composition correspond aux droites 
qui relient les sommets des triangles avec le côté opposé ont une pro- 
portion constante des composants indiqués par les deux autres 
sommets du triangle. Ainsi, pour les alliages situés sur la droite BE, 
la relation quantitative entre les composants A et C reste constante 
(fig. 98,4) ; 

2) tous les alliages qui reposent sur les droites matérialisant 
les hauteurs du triangle (fig.98,d) ont une teneur constante en deux 
composants représentés par les sommets situés des deux côtés de 
cette hauteur. Ainsi, pour les alliages dont la composition est tra- 
duite par la hauteur BD, la teneur en composant A est égale à celle 
en composant C; 

3) les alliages qui se situent sur la droite parallèle à l'un des 
côtés du triangle ont même teneur en composant indiqué par le 
sommet qui se trouve en regard de cette droite. Les alliages qui 
reposent sur la droite ab (fig. 98,d) ont, notamment, mème teneur 
en composant B. 

Les températures sont portées en verticale. C’est pourquoi les 
phases et la structure d’un alliage ternaire en fonction de la concen- 


* Voir G. Pogodine-Alexéev, I. Gueller, A. Rakhchtadt. Métallographie. 
Editions de la Défense, 1956, p. 250. 
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tration et de la température 
ne peuvent être représentées {4 
que par un diagramme spatial. 

Pour construire le diagram- 
me des alliages ternaires, on 
trace d’abord, comme dans le 
cas des alliages binaires, les 
courbes de refroidissement en 
coordonnées température- 
temps. Dans le triangle de ré- 
férence ces alliages sont repré- 
sentés par des points, à partir 
desquels on dresse des perpen- 
diculaires dont la hauteur cor- 
respond au point critique rela- 
tif à la température considérée. 
Par ces points, on fait passer 
des surfaces en nappes identi- 
ques aux lignes des diagram- 
mes des alliages binaires. 

De même que les alliages 
binaires, les alliages ternaires À 
peuvent former des mélanges 
mécaniques, des solutions so- 
lides à solubilité complète ou 
limitée et des combinaisons 
chimiques *. 

La figure 99,a représente 
le diagramme d'équilibre des 
alliages qui forment après soli- 
dification un mélange mécani- 
que. Chaque côté du triangle 
sert de base pour le diagram- 
me des alliages binaires res- 
pectifs (A-B, B-C ou A-C). 
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Fig. 99. Diagramme d'équilibre des 
alliages ternaires: 


a — représentation spatiale d'un système 

ternaire; b — projection du système ter- 

naire sur le plan d'un triangle de réfé- 
rence 


* Nous nous bornerons dans ce 
qui suit à examiner les alliages à 
solubilité totale à l’état liquide. 
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Le liquidus des alliages ternaires est formé par l'intersection de 
trois nappes {AË;E"Eît\, tBEiE"Eits et tcE:E'E:tc. 

La surface {AE :E"Eîta est une partie de la nappe de liquidus 
qui correspond aux températures de début de cristallisation du 
composant A, la surface #BÆ;E"E:te à celles du composant B et la 
surface {cE,E"E;tc à celles du composant C. 

Les lignes E;E", E;E' et EE’ formées par l'intersection de ces 
nappes correspondent aux températures de cristallisation des eutec- 
tiques binaires de l’alliage ternaire. 

Les températures traduites par la ligne E,E’ amorcent la cris- 
tallisation de l’eutectique binaire A + B, celles de la ligne EE” 
de l’eutectique binaire B + C, et celles de la ligne E;E" de l’eutecti- 
que binaire À + C. 

Toutes les trois nappes de liquidus se rencontrent deux à deux 
suivant les lignes des eutectiques binaires et forment en un point 
commun £” un eutectique ternaire constitué de cristaux À + B +C. 

Si l’on projette les lignes des eutectiques binaires sur le triangle 
de référence, on obtient des courbes planes E,E, E,E et EE 
(fig. 99,b). 

Le solidus du système correspond au plan d’un triangle équila- 
téral 4’B'C", qui passe par le point de l'eutectique ternaire E” paral- 
lèlement à la surface du triangle de référence ABC. On en déduit 
que tous les alliages se solidifient définitivement à la température 
constante £, (fig. 99,a) conformément à la régle des phases. 

Forts de ces considérations, examinons la cristallisation de 
l’alliage Z dont la composition correspond au point a de la figu- 
re 99,a. À la température conforme au point f, l’alliage est liquide. 
Lorsque la température devient £,, l'alliage liquide se sature en 
composant À, qui commence à s’en dégager si le refroidissement se 
poursuit. À mesure que les cristaux de A deviennent plus nombreux, 
le liquide restant s'enrichit en B et C, et la modification de sa 
composition est définie par la surface de liquidus dans le sens de £,b'. 

La projection de la courbe £,b’ sur le triangle de référence donne 
une ligne droite ab qui passe * par le sommet À. Lorsque la compo- 
sition de l’alliage liquide correspond au point b”, il est saturé en com- 
posants À et B. Le refroidissement ultérieur provoque donc une 
cristallisation simultanée des composants A et B avec formation 
d’un eutectique binaire À + B. La formation d’un eutectique binai- 
re s'accompagne do la baisse de température, car le système est 
monovariant (V = 3 + 1 — 3 — 1). Aux températures de la for- 
mation de l’eutectique binaire, la composition du liquide se modifie 


* La proportion des composants B et C dans le liquide doit rester constante, 
car leur quantité dans l’alliage est constante. Comme nous l'avons déjà dit 
plus haut, ce n’est possible que dans le cas où la composition du liquide change 
suivant la droite qui passe par le sommet du triangle. 
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suivant la ligne E;E" depuis le point b’ vers le point de l’eutectique 
ternaire E” (fig. 99,a). Sa projection sur le triangle de référence 
donne la courbe Æ,E qui montre que la composition du liquide 
change du point b vers le point Æ (fig. 99,b). 

Lorsque la composition du liquide devient conforme au point 
E (E”), il se forme un eutectique ternaire (A + B + C). Ce der- 


Fig. 100. Conodes génératrices de la surface du début de cristallisation de 
l’eutectique binaire 


nier cristallise à température constante £, (fig. 99,a) matériali- 
sée par le plan eutectique 4À’B'C”, car suivant la règle des phases 
V=3+1-—-4—-0. 

Après solidification, l’alliage choisi est constitué de cristaux du 
composant À en excès, de l’eutectique binaire À + B et de l’eutec- 
tique ternaire À + B + C. 

L'’alliage 2 dont la composition correspond au point m (fig. 99,a) 
subit une cristallisation analogue. Il commence à se solidifier à 
t, et la fin de sa solidification a lieu à température constante #. 
Après solidification, l’alliage 2 est constitué du composant B en 
excès, de l’eutectique binaire B + C et de l’eutectique ternaire 
A+B+C. 

Les alliages qui reposent sur les lignes E,E, E,E et EE (fig. 99,b), 
par exemple l’alliage 3 dont la composition correspond au point © 
(fig. 99,a), sont composés, après la cristallisation, d’un eutectique 
binaire et d’un eutectique ternaire. Les alliages dont les lignes 
figuratives sont AE, BE et CE (fig. 99,b) ne contiennent pas d’eutec- 
tiques binaires, mais seulement un composant en excès (A, B ou C) 
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et un eutectique ternaire À + B + C. L'’alliage qui correspond au 
point Æ cristallise à température constante {,, et, après solidifica- 
tion, n’est composé que d’un eutectique ternaire. 


En plus des nappes de liquidus et de solidus, la majorité des alliages du 
système considéré comportent des surfaces intermédiaires qui correspondent au 
début de cristallisation des eutectiques binaires. La figure 100 représente les 
surfaces de cristallisation d’un eutectique binaire À + B. 

D'une manière analogue on peut construire les surfaces de cristallisation 
des eutectiques binaires B + C et A + C. 


La figure 101 représente le diagramme d'équilibre des alliages 
constitués de solutions solides. Ce diagramme à deux nappes, celles 
du liquidus et du solidus, matérialise 

8 l'intervalle de températures entre lesquel- 

les cristallise une solution solide ternaire. 


Sections des diagrammes d'équilibre 
des alliages ternaires 


> 


srature, C° 
LT 


Pour rendre plus commode l'étude des 


à transformations dans les alliages ternai- 
4 g res, il convient d'effectuer des coupes 


du diagramme d'équilibre. Pour de nom- 
breux systèmes ternaires, d’ailleurs, on 
n'a étudié que les transformations de cer- 
c tains alliages les plus importants pour 
l’industrie ou les plus caractéristiques. 
Fig. 101. Diagramme des al- Pour exécuter ces sections, on pro- 
liages ternaires aux compo- cède de diverses manières. 
FR ORMERReNsonsIs 1. Les coupes horizontales se font soit 
sous forme de sections isothermes qui 
indiquent la composition de phases et structurale de tous les allia- 
ges à une température déterminée, soit sous forme de projections 
de surfaces et lignes isolées sur un plan horizontal (triangle de 
référence). 

La figure 102 représente les coupes isothermes du système ter- 
naire de la figure 99 réalisées à des températures différentes. 

A t; (voir fig. 99,a) la coupe compte trois domaines (fig. 102,a) : 
1) alliage liquide ; 2) liquide et cristaux du composant A ; 3) liquide 
et cristaux du composant B. 

La coupe à #& (voir fig. 99,a) qui passe par l’eutectique binaire 
EE" est représentée sur la figure 102,b. Cette coupe délimite un 
domaine du liquide, trois domaines à deux phases de la cristallisation 
primaire des composants A, B, C et un domaine à trois phases qui 
correspond à la cristallisation de l’eutectique binaire À + B à par- 
tir de l’alliage liquide. 
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La coupe à f; (voir fig. 99,a) révèle un domaine liquide rétréci 
(fig. 102,c), trois domaines à deux phases qui correspondent au 
dégagement des composants À, B et C à partir du liquide, et trois 
domaines à trois phases qui sont conformes à la cristallisation des 
eutectiques binaires À + B, À + C et C + B. 


Fig. 102. Coupes isothermes (horizontales) du diagramme ternaire représenté 
sur la figure 99 
L — phase liquide; AB, AC, BC — cutectique binaire; ABC — cutectique ternaire 


Enfin, la coupe d’un système ternaire aux températures infé- 
rieures au solidus (4) caractérise les alliages après leur solidifica- 
tion (fig. 102,4). 

2. Il est fréquent que les alliages ternaires sont étudiés à l’aide 
des coupes verticales dites parfois pseudo-binaires. Le cas examiné 
le plus courant est celui d’une teneur constante en un composant ou 
d’une proportion constante de deux composants. 

La figure 103,a et b représente les coupes parallèles au 
côté AB du triangle pour les alliages formant un mélange mécanique. 
Le diagramme d'équilibre tridimensionnel de ces alliages a été 
donné par la figure 99. 

Les courbes vf, et waf, (fig. 103,a) montrent la coupe passant 
par le liquidus et matérialisent la section de la surface de cristallisa- 
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tion des composants A et B. Le point f se situe sur l’eutectique binai- 
re À + B. Dans la coupe le solidus correspond à la ligne v,h,kw,, 
une fois cette ligne passée, les alliages se solidifient en formant un 
eutectique ternaire À + B + C. 

La figure 103,a montre que la cristallisation des alliages qui 
correspondent aux points k et 4 s’amorce par dégagement à partir 


Fig. 103. Coupes pseudo-binaires (verticales) : 
a — suivant vw; b — suivant xy 


du liquide du composant A (k) ou B (4) en excès; après quoi, une 
fois que les températures relatives aux points À, et k, sont atteintes, 
il se forme un eutectique ternaire À + B + C. L'alliage f ne com- 
porte pas de cristaux primaires À ou B. Lors de la cristallisation de 
l’alliage, c'est l’eutectique binaire À + B qui se dégage d’abord, 
et lors de la solidification, il se forme un eutectique ternaire À + 
+ B+C. 

La cristallisation des alliages dont la concentration correspond 
au segment vh (fig. 103,a) débute par l'apparition de cristaux A 
suivis de l’eutectique binaire À + C et se termine par la formation 
d’un eutectique ternaire À + B + C. La courbe v.h, de la coupe 
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est la trace de la section de la surface de cristallisation de l'eutecti- 
que binaire À + C (voir fig. 100). Lä cristallisation des alliages dont 
la concentration correspond au segment wk s'amorce par le dégage- 
ment du composant B suivi de la formation d’un eutectique binaire 
B + C (courbe w,k,) et d’un eutectique ternaire À + B + C qui 
apparaît lorsque la température atteint la ligne w,k,. Les alliages 
conformes au segment hk dégagent d’abord des cristaux primaires A 


Fig. 104. Coupe isotherme (a) et pseudo-binaire (b) d’un système ternaire de 
composants complètement solubles à l'état liquide et solide 


(segment hf) ou B (segment kf), puis vient un eutectique binaire 
A+B (dans le sens descendant des lignes f,h, et f,k,) et, enfin, un 
eutectique ternaire À + B + C. 

Les courbes k,f,k, correspondent donc à la trace de la section 
de la surface de cristallisation de l’eutectique binaire À + B. 

Le point eutectique ternaire Æ, de la coupe zy (fig. 103,b) est 
obtenu par l'intersection des courbes z,;£;, et y4E, qui marquent le 
début de dégagement des cristaux des composants À et B à partir 
de l’alliage liquide, et des courbes 2,Ë£, et y,Ë, qui correspondent 
au début de cristallisation des eutectiques binaires À + Cet B + C. 
L'alliage caractéristique du point ÆE (Æ;) cristallise à température 
constante avec formation de l’eutectique ternaire À + B + C. La 
structure des alliages particuliers et l'allure de leur cristallisa- 
tion sont suffisamment claires pour ne pas imposer d’autres expli- 
cations. 

La figure 104,a représente la coupe horizontale d'un diagramme 
ternaire des alliages, solutions solides. Le plan P parallèle au plan du 
triangle de référence coupe la nappe de liquidus suivant la courbe 
ab,, et celle du solidus suivant la courbe c,d,. Les courbes ainsi 
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obtenues s’appellent respectivement isothermes de liquidus et de 
solidus. Ces isothermes, obtenues pour des températures variées, 
sont projetées sur le triangle de référence (courbes ab et cd) pour 
former des lignes au-dessous desquelles on note les températures 
respectives #, et fa. 

Les coupes verticales (pseudo-binaires) de ce même diagramme 
sont représentées sur la figure 104,b. Les lignes a.b, et c.k, repré- 
sentent la coupe de la nappe de liquidus, et les courbes a,b, et ch 
celle du solidus. L'intervalle de températures entre ces lignes cor- 
respond à un état à deux phases, liquide et cristaux de la solution 
solide. 

Les lignes des coupes verticales ne traduisent pas l'équilibre 
des phases, comme c’est le cas des alliages binaires, car les points 
figuratifs de la composition des phases d'équilibre ne se trouvent 
pas dans le même plan vertical. C’est pourquoi les verticales ne 
peuvent pas servir pour déterminer la composition des phases en 
équilibre à la température considérée. 
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CHAPITRE VI 


Diagramme d'équilibre 
” fer-carbone 


Le diagramme fer-carbone caractérise les alliages les plus usités 
dans l'industrie (acier et fonte). 

Les premières études du diagramme d'équilibre fer-carbone sont 
dues à D. Tchernow. 


1. Fer et ses composés avec le carbone 


Le fer le plus pur qui peut être obtenu aujourd'hui contient 99,99 % 
Fe. La teneur en fer des nuances employées dans l’industrie varie 
de 99,8 à 99,9 %. La fusion du fer extra-pur a lieu à 1 539 °C. 

On connaît deux formes allotropiques du fer *, & et y. Le fer « 
existe aux températures inférieures à 910 et supérieures à 1 401 °C 
(voir fig. 29 et 105); dans l'intervalle de températures comprises 
entre 1 401 ct 1 539 °C, le fer «& est désigné souvent par la lettre 6. 

Le fer &« a un réseau cubique centré (c.c.) (fig. 105) à distance 
réticulaire de 2,8606 kX. Jusqu'à 768 °C le fer « est magnétique. 
Le point critique qui correspond à la transformation magnétique 
(768 °C), c'est-à-dire à la perte des propriétés magnétiques, s'appelle 
point de Curie, il est noté Ar, pour le refroidissement et Ac, pour le 
chauffage. 

Les propriétés magnétiques du fer dépendent dans une grande 
mesure de sa pureté. Pour un fer titrant de 99,8 à 99.9 % Fe, la per- 
méabilité magnétique max — 5 000 à 10 000 Gs/Oe et la force 
coercitive /1. & 1 Oe; pour un fer à 99,99% Fe : Umax — 28 000 Gs/Oe 
et He = 0,025 Oe. Le fer & ne dissout presque pas le carbone. A 
723 °C la solubilité maximale du carbone dans le fer & est de 0,025 %, 
et à 20 °C de 0,0025 % **. 

La solution solide (d'insertion) du carbone dans le fer & s'appelle 
ferrite. Au microscope, la ferrite a la forme de grains homogènes pol yé- 
driques (voir fig. 4). 

* On considérait autrefois que le fer existe sous quatre formes différentes, 
dont &, B, y, 6. Actuellement, on reconnaît que les formes «, B et à au réseau 
cubique centré appartiennent à la même modification. 


** Suivant des données plus précises, la solubilité du carbone à 20 °C 
est de 10-5 %,. 
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La ferrite (0,06 % C) a les propriétés mécaniques suivantes: 
R = 25 kg/mm°; E = 12 kg/mm°; À = 50 % ; Z — 80 %. 
La densité du fer « en fonction de la composition varie de 7,87 à 


7,88 g/em. 
Le fer y existe entre 910 et 1 401 °C (voir fig. 29 et 105). 


Tempéralure, °C 


910°(A3) 
[x] 


—— 766A)--- 
_723 (Ar) 


Temps 


Fig. 105. Courbe de refroidissement du fer 


Le point critique de la transformation & == y du fer à 910 °C est 
noté respectivement par Ar; pour le refroidissement et Ac; pour 


le chauffage. 
Le point critique de la transformation y += « (6) du fer porté à 


1 401 °C est désigné par Ar, pour le refroidissement et Ac, pour le 
chauffage. 
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Le fer y a un réseau cristallin cubique à faces centrées (c.f.c.) 
à distance réticulaire de 3,59 kX à 910 °C, et de 3,63 kX à 1 000 °C; 
le fer y est paramagnétique (faiblement magnétique). 

La densité du fer y (obtenue par extrapolation) pour +20 °C 
est de 8,0 à 8,1 g/cm*. 

La solubilité du carbone dans le fer y à 1 130 °C atteint 2,0 %. 

La solution solide (d'insertion) du carbone dans le fer y porte 
le nom d’austénite. 

La figure 106,a montre le réseau cristallin de l'austénite. Un atome 
de carbone occupe l’interstice au centre du réseau c.f.c. du fer y. 
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Fig. 106. Réseau cristallin de l’austénite (a) et de la cémentite (b): 
@ — carbonc; O©O— fer 


La solubilité du carbone dans le fer y, malgré un empilement plus 
dense des atomes (C12), est nettement plus élevée que celle du fer & 
(C8). Il en est ainsi parce que les interstices du fer y sont plus grands 
que ceux du fer &. La pénétration des atomes de carbone dans les 
interstices du fer & qui provoque des perturbations importantes du 
réseau c.c. (C8) est énergétiquement désavantageuse ; ce fait déter- 
mine donc la faible solubilité du carbone dans le fer &. 

Les deux solutions solides (ferrite et austénite) ont un caractère 
nettement métallique. Les atomes de carbone se comportent comme 
des atomes de métal en admettant l'appartenance commune d’une 
partie de leurs électrons de valence. 

L'austénite est très plastique, alors que sa limite apparente 
d'élasticité et sa résistance à la rupture sont faibles. La microstruc- 
ture de l’austénite est constituée de grains polyédriques. Elle 
est caractérisée par la présence de macles et de lignes de glissement. 

Avec le carbone le fer forme également une combinaison chimi- 
que, le carbure de fer Fe;C, qu'on appelle cémentite. La teneur de la 
cémentite en carbone est de 6,67 %. 
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La cémentite cristallise dans un système rhombique à em- 
pilement compact (fig. 106,b). Voici les paramètres de son réseau: 
a — 4,518 kX et c — 5,069 kX. Le réseau de la cémentite établit 
une liaison de type métallique. La température de fusion de la 
cémentite n'est pas connue avec précision, et l'on pose que la fusion 
a lieu à 1 550 °C environ. Jusqu'à 217 °C la cémentite est ferro- 
magnétique. Ses propriétés caractéristiques sont la dureté élevée 
(— 1000 ZIB) et une plasticité très faible. La cémentite peut donner 
lieu à la formation des solutions solides, mais pour le moment les 
limites de solubilité ne sont pas déterminées. 

La cémentite est une phase métastable. Dans les conditions 
d'équilibre on constate dans les alliages à haute teneur en carbone 
la formation du graphite dont la structure cristalline a été décrite 
dans ce qui précède (voir fig. 12). Pourtant dans les alliages fer- 
carbone purs le graphite ne se forme qu’à de faibles degrés de sur- 
fusion (faible vitesse de refroidissement). Dans les conditions usuel- 
les, c’est-à-dire celles qui correspondent à des degrés de surfusion 
relativement élevés, il se forme de la cémentite. 


2. Diagramme d'équilibre fer-cémentite 
(équilibre métastable) 


La figure 107 représente le diagramme d'équilibre fer-carbone (cémen- 
tite) *. [Il traduit la composition de phases et la structure des allia- 
ges dont la concentration varie du fer pur à la cémentite (6,67% C). 

Le point A (1 539 °C) du diagramme correspond au point de 

fusion du fer pur, alors que le point D (— 1 550 °C), à celui de la 
fusion de la cémentite Fe;C. Les points V (1 401 °C) et G (910 °C) 
marquent la transformation allotropique du fer & en fer y. Le point 
E caractérise la solubilité limite du carbone dans le fer y à 1 130 °C 
2,0 % C). 
Cristallisation primaire. La cristallisation des alliages (fig. 107) 
s'amorce lorsque la température atteint le niveau matérialisé par 
la ligne ABCD (liquidus). La solidification se termine aux tempé- 
ratures dont les points figuratifs forment la ccurbe de solidus 
ANTECF. 

La partie gauche en haut du diagramme (fig. 108) révèle les 
phénomènes qui accompagnent la transformation allotropique 
y = a (6) qui se produit à des températures élevées. La ligne AB 
délimite le domaine où se dégagent les cristaux de solution solide 
de carbone dans le fer & (solution 6). 


* Le diagramme d'équilibre stable fer-graphite (voir fig. 121) est examiné 
p. 195. 
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La cristallisation des alliages dont la teneur en carbone est 
inférieure à 0,1 * prend fin avec les températures indiquées par la 
ligne A/7 ; elle s'accompagne de la formation d'une solution solide 
homogène à (œ) (fig. 108). La ligne Æ/1B est celle de la transforma- 
tion périteètique à température constante (V — 2 + 1 — 3 — 0). 
Cette transformation conduit à la formation d’une solution solide 
de carbone dans le fer y, c’est-à-dire de l’austénite. 

Les alliages titrant de 0,1 à 0,15 % C subissent une transforma- 
tion péritectique (L,; + œ (ô)x —> & (6)rr + yr) donnant une struc- 

ture à deux phases: solution 
Phase Liquide ô (æœ)+solution y (austénite). Dans 
le cas d’une transformation pé- 
Phase tiguude + sotu-  ritectique d’un alliage à 0,15 % C 
éion solide (point J), les cristaux de départ 
de la solution solide & («) et tou- 
Le la phase liquide forment l’austé- 

. nite (fig. 108): 


S 401 Le 

& N FE L+ @(Ô)x —>y1 (austénite). 

S 

S Dans les alliages titrant de 0,15 
à. /300 à 0,5% C la solution solide ô (x) 
È est utilisée complètement, alors 


que la phase liquide reste en excé- 
dent : 


L;+a(Ôô)r —> Ly+7y;(austénite). 


1200 


Il en résulte qu'aux tempéra- 
tures inférieures à la ligne ZB l'al- 
: . liage est à deux phases, austénite 
fig. 108. Partie gauche en haut du (solution solide y) + liquide. La 

iagramme d'équilibre fer-cémentite Sen g 
solidification se termine lorsque 
la température atteint le niveau 

délimité par le solidus ZE (fig. 107 et 108). Après solidification ces 
alliages acquièrent une structure à phase unique, l’austénite. 

Aux températures qui correspondent à la ligne BC, l’alliage 
liquide cristallise en austénite, et à celles de la ligne CD en cémen- 
tite. Au droit du point C relatif à 1 130 °C et à une teneur en carbone 
de 4,3 %, l’alliage liquide, en se solidifiant, dégage simultanément 
l'austénite et la cémentite qui forment un eutectique. Cet eutcctique 
s'appelle lédéburite. 

Les alliages titrant de 0,5 à 2,0 % C cristallisent dans l'interval- 
le de températures délimité par les lignes BC et /E. 

Après solidification (au-dessous du solidus ZE), les alliages ne 
sont constitués que d’une phase, l'austénite (voir fig. 107). 


1100 Teneur en carbone, 
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Lorsque les alliages hypoeutectiques à teneur en carbone variant 
de 2,0 à 4,3 % atteignent une température conforme au liquidus BC, 
leur phase liquide dégage d'abord, en se solidifiant, des cristaux 
d’austénite ; à 1 130 °C (ligne EC), la cristallisation de ces alliages 
se termine avec formation d’un eutectique (lédéburite). Après soli- 
dification, la structure des alliages hypoeutectiques est donc cons- 
tituée de l’austénite et de la lédéburite. 

La solidification des alliages hypereutectiques à teneur en carbone 
variant de 4,8 à 6,67 % commence à la température conforme à la 
ligne CD. La solution liquide dégage d'abord des cristaux de cémen- 
tite, et à 1 130 °C (ligne CF) les alliages cristallisent définitivement 
avec formation d'un eutectique (lédéburite). 

La structure des alliages solidifiés est ainsi constituée de cristaux 
de cémentite et de lédéburite. Cette cémentite formée à partir de la 
phase liquide est dite primaire ou proeutectique. 

Les alliages à teneur inférieure à 2,0 % C s'appellent aciers, et 
les alliages dont la teneur en C est supérieure à 2,6 % portent le 
nom de fontes. 

Cette délimitation adoptée entre les aciers et les fontes corres- 
pond à la solubilité limite du carbone dans l’austénite. Après 
solidification, les aciers ne contiennent plus de composant struc- 
tural peu plastique comme la lédéburite et, chauffés jusqu'à une 
température élevée, n’acquièrent qu'une structure très plastique, 
celle de l’austénite. C'est pourquoi les aciers supportent bien la 
déformation et sont des alliages malléables. 

Comparées aux aciers, les fontes ont de meilleures propriétés 
de fonderie et, notamment, des points de fusion plus bas, mais 
elles sont fragiles et ne supportent pas pratiquement les effets du 
travail de forge. Il en est ainsi parce que la structure des fontes comp- 
te entre autres composants un eutectique fusible et fragile, la 
lédéburite ou le graphite (voir dans ce qui suit). 

Cristallisation secondaire. Examinons maintenant les transfor- 
mations qui ont lieu à l’état solide. Ces transformations sont liées 
au passage du fer y en fer «& lors du refroidissement et à la décompo- 
sition de l’austénite. 

Pendant le refroidissement, la ligne GS du diagramme (fig. 107) 
correspond au début de la transformation y — &. Au-dessous de la 
ligne GS l’austénite dégage la ferrite. Les points critiques qui for- 
ment la ligne GS dans les conditions d'équilibre sont notés commu- 
nément Ar; pour le refroidissement et Ac; pour le chauffage (fin 
de la dissolution de la ferrite). 

La ligne ES traduit la modification de la solubilité du carbone 
dans l’austénite en fonction de la température ; au refroidissement 
elle correspond aux températures qui déclenchent la décomposition 
de l’austénite et le dégagement de la cémentite. 

11° 
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A la différence de la cémentite qui cristallise à partir de la phase 
liquide, celle qui se dégage de l’austénite porte le nom de cémentite 
secondaire ou proeultectoïde. 

Les points critiques qui forment la ligne ÆS sont notés Acm. 

Le point S qui se trouve à 723 °C et qui correspond à une teneur 
de 0,8 % C montre la température d’équilibre minimale d’existence 
de l’austénite. 

A 723 °C l'austénite se décompose tout en dégageant la ferrite 
et la cémentite qui forment un mélange eutectoïde appelé perlite. 
Ainsi, la perlite est un mélange mécanique de deux phases, ferri- 
te + cémentite. 

La température d'équilibre de phases (723 °C, ligne PSX) austé- 
nite = perlite (ferrite + cémentite) est désignée Ar, pour le re- 
froidissement et Ac, pour l’échauffement. 

Le point P caractérise la solubilité limite du carbone dans le fer 
a à la température eutectoïde de 723 °C; elle est de 0,025 % C. 

La ligne PQ illustre la modification de la solubilité du carbone 
dans le fer & en fonction de la température ; au refroidissement elle 
correspond au moment où la ferrite commence à dégager la cémen- 
tite excédentaire. On en déduit que les alliages situés à gauche du 
point Q (voir fig. 107) sont composés seulement de la ferrite, alors 
que ceux dont la concentration est délimitée par Q et P ont une 
structure à deux phases ferrite + cémentite excédentaire qui se 
dégage à partir de la solution solide lors de la baisse de température. 
La cémentite formée à partir de la ferrite s'appelle cémentite tertiaire. 

Les alliages dont la teneur en carbone varie de 0,025 (point P) 
à 0,8 % (point S) s'appellent aciers hypoeutectoides. Ils sont consti- 
tués de la ferrite dégagée par l’austénite dans les domaines des 
températures Ar; et Ar, et de la perlite qui se forme lorsque la tem- 
pérature atteint Ar, (723 °C, ligne PS). 

Un acier à 0,8 % de carbone est eutectoïde. Sa structure ne com- 
porte que la perlite. 

Les aciers dont la teneur en carbone varie de 0,8 à 2,0 % s'appel- 
lent hypereutectoides. Leurs constituants sont la cémentite secon- 
daire dégagée par l’austénite aux températures inférieures à la 
ligne ES et la perlite formée par décomposition de l’austénite à la 
température eutectoïde de 723 °C (PSK). 

Dans les fontes hypoeutectiques la baisse de température qui 
entraîne la diminution de la solubilité du carbone dans l'austénite, 
marquée par la ligne SE, donne lieu à la décomposition partielle 
de l’austénite, tant de ses cristaux primaires dégagés du liquide que 
de l’austénite faisant partie de la lédéburite. Cette décomposition 
consiste, comme nous l’avons déjà indiqué, en l'apparition de cris- 
taux de la cémentite secondaire et l’appauvrissement de l'austé- 
nite en carbone. 
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A la température déterminée par la ligne PSX (723 °C) l'austé- 
nite appauvrie en carbone jusqu’à l’eutectoide (0,8% C) se trans- 
forme en perlite. Ainsi, les fontes hypoeutectiques sont constituées, 
après refroidissement, de perlite, de lédéburite (perlite + cémen- 
tite) et de cémentite secondaire. 

Aux températures inférieures à 723 °C une fonte eutectique 
(4,3 % C) n'est composée que de lédéburite (perlite + cémentite). 

Une fonte hypereutectique portée à une température inférieure 
à 723 °C est constituée de cémentite primaire et de lédéburite (per- 
lite + cémentite). 

Pour mieux comprendre le diagramme d'équilibre, vobservons 
comment se poursuit la cristallisation de certains alliages usuels. 

Examinons d’abord les transformations d’un acier hypoeutectoïde 
à 0,6 % C. Comme on le voit de la figure 109, la baisse de tempéra- 
ture jusqu'au liquidus (point {) amorce la formation dans la phase 
liquide des cristaux d’austénite, et l’alliage acquiert deux phases 
(solution liquide et cristaux d'austénite). En présence de deux phases 
la variance d'un système binaire est V — 2 + 1 — 2 — 1. La soli- 
dification se produit donc à température variable (fig. 109). 

À mesure que la température baisse, la quantité de la phase 
solide (austénite) ne cesse d'augmenter. La composition de la solu- 
tion solide se modifie suivant le solidus, et celle de l'’alliage liquide 
suivant le liquidus. Ainsi, à £, l'équilibre intéresse l'austénite dont 
la composition correspond au point a et la phase liquide dont la 
composition est conforme au point b. 

À une température quelconque la relation entre les phases liquide 
et solide (en pourcentage pondéral) dans le domaine délimité par 
le liquidus et le solidus peut être déterminée d’après la règle du 
levier. Ainsi, à £, elle s'écrit: 


Austénite tib 
Phase liquide ta 


Lorsque la température baisse jusqu'au solidus (4), l'alliage 
se solidifie complètement pour devenir une solution solide (mono- 
phasée), l’austénite. La solidification de l’austénite. telle que le 
montrent les courbes de refroidissement de la figure 109, contribue 
à ralentir la baisse de température par suite du dégagement de la 
chaleur latente de cristallisation. Dans les cas courants, l’austénite 
cristallise en dendrites. 

Dans l'intervalle de températures £,-t3 (V = 2 + 1 — 1 — 2) 
il n’y a que l’austénite, et la courbe de refroidissement marque 
une baisse progressive de température. 

Lorsque la température descend quelque peu au-dessous du 
point critique 4r; (ligne GS), l’austénite perd son équilibre et dégage 
la ferrite, ce qui ralentit la chute de température (fig. 109, voir 
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courbe de refroidissement). Au-dessous de t; (au-dessous de GS) 
l'alliage acquiert un état à deux phases, austénite + ferrite (V — 
=2+1—-2=1). 

Dans ces conditions, la composition de l’austénite change sui- 
vant la ligne GS, et celle de la ferrite suivant la ligne PG. Ainsi, 
à t, la composition de la ferrite est déterminée par le point c, et celle 
de l’austénite par le point d. 

La relation quantitative entre le poids de l'austénite et celui 
de la ferrite est déduite également de la règle du levier: 

EN Lac 


F tad 
Avec la baisse de température la proportion de ferrite augmente 
progressivement et l’austénite résiduelle s'enrichit sans cesse en 
carbone. Lorsque la température atteint 723 °C (fr) la teneur de 
l’austénite en carbone s'élève à 0,8 % ; elle correspond alors au 
point S. Une austénite à composition eutectoïde se décompose tout 
en dégageant la ferrite et la cémentite qui forment un eutectoïde, la 
perlite: 
Fo.025 + FesC 
Ào8 — Perlite 


La décomposition eutectoïde de l’austénite se produit à tempé- 
rature constante (fig. 109, palier de la courbe de refroidissement) ; 
le système composé de trois phases: ferrite (0,025 % C), cémentite 
(6,67 % C) et austénite (0,8 % C), est invariant (V = 2 + 1 — 3 — 
= (0). 

Quel que soit l'acier hypocutectoïde * il est le siège des trans- 
formations analogues. 

Nous avons déjà dit que tous les aciers hypoeutectoïdes sont 
composés d’un mélange ferrite + perlite. Plus la concentration 
du carbone est élevée, plus la proportion de la perlite dans l'acier 
est grande, et celle de la ferrite excédentaire est faible (fig. 110,a, 
b, c, d) **. 

Un acier eutectoïde (0,8 % C) se solidifie complètement dans 
l'intervalle de températures 1:-/4. Après solidification et jusqu’à 
tg (723 °C, point S) l’alliage est à phase unique (austénite). 

A te (723 °C), l’austénite subit la décomposition eutectoïde 
à température constante (Ar;.3 — 723 °C) qui s'accompagne du 
dégagement de la ferrite et de la cémentite donnant naissance à Ja 


ee * Si l’on n’examine pas la transformation péritectique aux températures 
élevées. 

** Au-dessous de Ar, la ferrite dégage la cémentite tertiaire qui fusionne 
avec la cémentite de la perlite. 
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0,13 % C 


Fig. 110. Microgra 
a-d — acier hypoeutectoïde (ferrite + perlite: plages claires, ferrite; plages sombres, per 
(perlite + cémentite 
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0,62 % C 


0,82 % C 


phies de l'acier: 


lite) ; e — acier eutectoïde formé de perlite (ferrite + cémentite) ;: / — acier hypereutectoïde 
secondaire). x 600 
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perlite: 
Fo,025 + FesC 


Âo.8 —> Perlite 


A 723 °C la courbe de refroidissement enregistre un palier. 

La structure de la perlite se présente sous forme de lamelles alter- 
nées très fines de cémentite et de ferrite. Cette perlite est dite lamel- 
laire (voir fig. 110,e). Dans certains cas, la cémentite peut se déga- 
ger sous forme de grains; la perlite ainsi constituée est dite globu- 
laire (voir fig. 165,b). 

Considérons maintenant les transformations qui ont lieu dans 
des aciers hypereutectoïdes. A titre d'exemple prenons un acier 
à 1,75 % C (voir fig. 109). Sa solidification s’amorce à #;, la courbe 
de refroidissement enregistre alors une brisure due à la formation 
dans le liquide des cristaux d’'austénite (V = 2 + 1 — 2 = Â). 
A ts l'alliage se solidifie et jusqu'à #, (point critique Acm) n'est 
composé que de cristaux d'austénite. 

En Acm (t») l'austénite est saturée en carbone, et si la tempé- 
rature continue à baisser, elle se décompose en produisant une cémen- 
tite secondaire. C’est pourquoi au-dessous de {, (c'est-à-dire au-des- 
sous de ES) l’alliage compte deux phases (austénite + cémentite 
secondaire). En se dégageant, la cémentite diminue la concentration 
du carbone dans l’austénite suivant ES. Ainsi, à #,, le point figuratif 
de la composition de l’austénite est e et à £,, il est f. 

Lorsque la température baisse jusqu’à Ar, (723 °C), l’austénite 
à 0,8 % C (point S) se décompose à température constante ; la courbe 
de refroidissement enregistre un palier. L'austénite donne naissance 
simultanément à la ferrite et à la cémentite qui forment la perlite: 
Fo.025 -+ Fe3C F 


—> = 
Ao.s Perlite 


Ce sont là des transformations que subissent tous les aciers 
hypereutectoïdes; après refroidissement, ils sont composés de per- 
lite et de cémentite secondaire qui forme des grains (dans les con- 
ditions d’un refroidissement quelque peu accéléré) ou un réseau 
aux joints du grain primitif d’austénite (lorsque le refroidissement 
est ralenti) (fig. 110, f). 

Dans les aciers hypereutectoïdes, l’apparition de la cémentite 
secondaire en grains s'accompagne de la formation d'une perlite 
globulaire (voir fig. 165). C'est la structure qui leur assure les meil- 
leures propriétés. 

Passons à l'examen des transformations qui se produisent dans 
les fontes. La solidification d’une fonte hypoeutectique à 3,5 % C 
s'’amorce à la température £ dont le point figuratif appartient au 
liquidus (fig. 111). Au-dessous de t, l’alliage compte deux phases, 
liquide + cristaux d'austénite. La cristallisation de l’austénite 
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se produit par suite de la modification de la température (V — 
= 2+1—2—1) et marque la courbe de refroidissement par 
une brisure. La composition du liquide change suivant le liquidus, 
et celle de l’austénite suivant le solidus. Ainsi, à £,, le point a maté- 
rialise la composition de l’austénite, et le point b la composition 
du liquide (fig. 111). À £, les poids relatifs des phases liquide et 
solide sont déterminés par l'expression : 


A tb 


LL la L 
A 1130 °C (ligne EC), la concentration de l’austénite atteint 
la limite marquée par le point Æ£ (2,0 % C) et la composition eutecti- 
que du liquide résiduel par le point C (4,3 %C). La solidification 
de ce liquide entraîne la cristallisation simultanée de deux phases, 
austénite + cémentite, qui forment de la lédéburite: 


Lédéburite 


La cristallisation eutectique se produit à température constante 
(la courbe de refroidissement forme un palier), car en présence de trois 
phases (austénite à 2,0 % C, cémentite à 6,67 % C et liquide à 
4,3 % C) la variance du système est nulle (V = 2 + 1 — 3 = O0). 

Après solidification, la fonte est composée d’austénite à concen- 
tration limite et de lédéburite (austénite + cémentite). 

A température plus basse l’austénite donne naissance à la cémen- 
tite. La composition de l'’austénite se modifie alors suivant la ligne 
ES. Ainsi, à #, le point figuratif de sa composition est c, et à t, d 
(fig. 111). 

A 723 °C (ligne PSK), l’austénite appauvrie en carbone jusqu'à 
composition eutectoïde de 0,8 % C (point S) se décompose en déga- 
geant simultanément deux phases, ferrite + cémentite, qui donnent 
la perlite: 

Ao,s —> Fo,o2s + Fe:C. 


La formation de la perlite a lieu à température constante (V — 
z:2 +1 — 3 — 0), et la courbe de refroidissement enregistre un 
palier (fig. 111). 

Des transformations analogues ont lieu dans toutes les fontes 
hypoeutectiques, c'est-à-dire celles dont la teneur en carbone 
varie de 2,0 à 4,3 % C; après refroidissement (au-dessous de 723 °C), 
leur structure est composée de perlite, de lédéburite (perlite + 
cémentite) et de cémentite secondaire * (fig. 112,a). 

* Les particules isolées de la cémentite secondaire des fontes sont invisibles 


au microscope, car elles se dégagent au sein de la lédéburite (sur les particules 
de cémentite qui font partie de cette dernière). 
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Fig. 112. Micrographies de la fonte: 
a — fonte hypocutectique composée de perlite (plages sombres) et de lédéburite ; b — fonte 
eutcctique formée de lédéburite (plages sombres correspondent à la perlite et claires à la cé- 
mentite) ; ce — fonte hypereutectique on rad de cémentite (lamelles claires) et de lédéburi- 
a 


te (plages sombres correspondent perlite et claires À la cémentite). X 500 
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La fonte eutectique (4,3 % C) cristallise à 1 130 °C et la courbe 
de refroidissement enregistre un palier. Après solidification, la 
fonte n’est formée que de lédéburite (austénite + cémentite). Le 
refroidissement ultérieur provoque dans l’austénite le dépôt de 
cémentite secondaire, et à 723 °C, l’austénite à 0,8 % C (point S) 
subit la décomposition eutectoïde avec formation de perlite. 

Par conséquent au-dessus de 723 °C la lédéburite est composée 
d'austénite et de cémentite, et au-dessous de 723 °C de perlite et de 
cémentite (fig. 112,b). 

La lédéburite (fig. 112,b) est constituée de plages de cémentite 
lamellaire * et des inclusions fines (parfois ramifiées) de perlite 
qui s’est formée dans des volumes d'’austénite. 

La fonte hypereutectique (4,3 à 6,67 % C), contenant 5,0 % 
de carbone (voir fig. 111) par exemple, commence à se solidifier 
lorsque la température baisse jusqu'au liquidus (fs) et amorce 
dans la phase liquide la germination de cémentite et la croissance 
de ses cristaux. La concentration du carbone dans le liquide diminue 
avec la baisse de température suivant le liquidus CD. Ainsi, à t7 
la composition du liquide est déterminée par le point e, et à #4 par 
le point f. À 1 130 °C, la concentration du liquide atteint le niveau 
eutectique de 4,3 % C (point C) et le liquide se solidifie avec forma- 
tion de lédéburite: 


Li: —> À5,0 + Fe,C. 
nr 


Lédéburite 


Après solidification, les fontes hypereutectiques sont composées 
de cémentite et de lédéburite. À température plus basse, la forma- 
tion de cémentite en excès appauvrit l’austénite en carbone, et 
à 723 °C l’austénite se décompose en produisant la perlite. La cris- 
tallisation de l’eutectique et de l’eutectuide a lieu à température 
constante (V = 2 + 1 — 3 — 0), et les courbes de refroidissement 
enregistrent un palier (voir fig. 111). 

Après refroidissement, les fontes hypereutectiques sont formées 
(fig. 112,c) de cémentite primaire lamellaire et de lédéburite (per- 
lite + cémentite). 

Lorsque la cristallisation s'achève, les alliages fer-carbone ont 
des structures différentes qui viennent d'être passées en revue. 
Pourtant, leur composition de phases est toujours la même et aux 
températures inférieures à 723 °C, les deux phases qui font ces 
alliages sont la ferrite et la cémentite. 


*“ Elles se prêtent mal à l'attaque et semblent claires au microscope. 
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CHAPITRE VII 


Aciers au carbone 


1. Introduction 


On appelle aciers au carbone les alliages fer-carbone qui contiennent 
jusqu” à 2,0 % C. Leurs propriétés sont déterminées essentiellement 
par la teneur en carbone. 

Il convient pourtant de retenir que tout acier, y compris celui 
au carbone, est un alliage à composants multiples qui contient 
plusieurs impuretés inévitables, et entre autres Mn, Si, S, P, O, 
N, H *, susceptibles d'intervenir dans ses propriétés. La présence 
de ces impuretés s'explique soit par la difficulté de leur élimination 
lors de la fusion (P, S), soit par leur passage dans l'acier au cours de 
la désoxydation (Mn, Si), soit encore par leur venue dans l'acier 
à partir du lit de fusion constitué de riblons métalliques (Cr, Ni, etc.). 

Les aciers au carbone sont très usités dans toutes les branches de 
l’économie nationale. 

Les aciers au carbone hypueutectoïdes s'emploient dans plu- 
sieurs cas sous forme de laminés et de pièces forgées sans traitement 
thermique spécial. Lorsqu'il faut obtenir des propriétés mécani- 
ques élevées, ces aciers subissent un traitement thermique ou ther- 
mo-chimique (voir chapitre XIV). 

Les aciers eutectoïdes et hypereutectoïdes utilisés pour la fabri- 
cation des outils de coupe, des matrices et des instruments de mesure 
sont soumis généralement à un traitement thermique. 


2. Influence du carbone sur 
les propriétés de l’acier 


Lorsque la teneur de l'acier en carbone est supérieure à 0,0025 %, 
la ferrite dégage aux joints des grains une cémentite tertiaire (voir 
fig. 107,a). 

La cémentite tertiaire en formant une enveloppe fragile autour 
des grains de ferrite diminue nettement sa plasticité et sa ductilité. 


* On peut déceler également de faibles quantités d’autres éléments (Ni, 
Cr, Mo, W, etc.) qui pour des teneurs}plus grandes peuvent servir comme élé- 
ments d'alliage (voir p. 339). 
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Fig. 113. Influence de faibles addi- 

tions de carbone sur la limite con- 

ventionnelle d’élasticité du fer (d’après 
Ts. Vert) 
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Fig. 115. Intervalle de transition en- 

tre les états ductile et fragile des aciers 
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Même les traces de carbone influent sensiblement sur les autres 


propriétés mécaniques et physiques 
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Fig. 116. Influence du carbone sur les 
propriélés physiques de l'acier 


du fer. La figure 113 illustre 
à titre d'exemple l'action exer- 
cée par de faibles quantités de 
carbone sur la limite conven- 
tionnelle d’élasticité (R,,002)- 
Un fer extra-pur ne produit 
pas généralement de palier 
d’élasticité sur la courbe de 
traction. Or, même de très fai- 
bles teneurs en carbone rendent 
ce palier évident ; ce phénomè- 
ne caractéristique est lié au 
dégagement de la cémentite ter- 
tiaire aux joints des grains et 
des blocs de la structure mosaï- 
que, ainsi qu’à la formation des 
nuages de Cottrell (voir p. 74). 

Comme on le voit sur le 
diagramme fer-carbone, une 
teneur élevée en carbone en- 
traîne une forte augmentation 
de la cémentite (de 0 à 30% 
pour un acier à 2.0 % C). Les 
particules de cémentite dures 
ct fragiles qui faussent le réseau 
cristallin de la ferrite rendent 
difficile le cisaillement et amé- 
liorent ainsi la résistance à la 
déformation plastique tout en 
diminuant la plasticité et la 
ductilité de l'acier. 

L'augmentation de la te- 
neur en carbone améliore la du- 
reté Z7B, la charge de rupture 
R (kg/mm°) et la limite élasti- 
que À 5,002 (Kg/mm°) et diminue 
l'allongement À (%), la stric- 
tion Z (%) et la résilience À 
(kgm/cm°) (fig. 114). 

Dans ces conditions la char- 
ge de rupture s'accroît plus 
fort que la limite d'élasticité. 


Une teneur en carbone plus grande déplace, comme on le voit 
sur la figure 115, la température de transition supérieure vers le 
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domaine de températures plus élevées, en même temps on voit 
s’élargir nettement l'intervalle de transition d’un état ductile à un 
état fragile. 

L'influence du carbone sur certaines propriétés physiques de 
l'acier est illustrée par la figure 116. 


3. Influence des impuretés 
et des inclusions constantes sur 
les propriétés de l’acier 


Un acier contient des impuretés et des inclusions. Parmi les pre- 
mières il y a le soufre et le phosphore, ainsi que l’azote, l'oxygène 
et l'hydrogène, et parmi les deuxièmes le 
manganèse et le silicium. 

Influence du silicium et du manganèse. 
Le titre de silicium ne dépasse pas géné- 
ralement 0,35 à 0,4 %, et celui de manga- 
nèse 0,5 à 0,8 %. Ces deux éléments passent 
dans l'acier en cours de désoxydation lors 
de la fusion. Ils désoxydent l’acier en enéli- 
minant le protoxyde de fer FeO qui exerce 
une action dégradante sur ses propriétés. LpE'so sil | 

En même temps, le silicium élève net- ES [I 
tement la limite d’élasticité R;,002 tout en 6 
altérant l’aptitude de l'acier à l’emboutis- EE: 
sage et surtout au refoulage à froid. Les aciers 
prévus pour une utilisation appropriée doi- 
vent donc avoir une teneur réduite en sili- 
cium. 

Le manganèse renforce nettement la ré- 
sistance d’un acier laminé à chaud et di- 
minue la fragilité à chaud d’un acier, c'est-à- 
dire la fragilité aux températures élevées, 
due à l’action du soufre. 

Influence du soufre. Pour l'acier, le soufre Fe 10 3040 
EL une Mes forme une combinaison Teneur en soufre, 7, 
chimique FeS (phase &) pratiquement inso- ; 
luble dans le d (fig. 117). rs tour, FeS ie que F De 

: à quilibre Fe-S (e°,e” et 
forme avec le fer un eutectique facilement er sont les modifications 
fusible dont le point de fusion est de de FeS) 

988 °C (fig. 117). Cet eutectique apparaît 

déjà à des teneurs très faibles en soufre. Cristallisé en fin de soli- 
dification du liquide, cet eutectique se dépose surtout aux joints 
des grains. Au chauffage jusqu'aux températures de laminage ou de 
forgeage (1 000 à 1 200 °C), l’eutectique fond et rend la déformation 
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de l'acier susceptible de produire des ruptures et des tapures. Ce 
phénomène porte le nom de fragilité à chaud. 

La présence dans l'acier du manganèse caractérisé par une affi- 
nité plus marquée pour le soufre que le fer et qui forme avec lui 
un composé difficilement fusible (MnS) rend pratiquement impos- 
sible le phénomène de fragilité à chaud. Dans un acier solidifié, les 
particules de MnS forment des inclu- 
sions isolées. Dans un acier déformé, 
ces inclusions s’allongent dans le 
sens du laminage. 

Les inclusions de soufre altèrent 
nettement les propriétés mécaniques 
et surtout la ductilité et la plas- 
ticité (dans le sens transversal par 
rapport à la direction du laminage 
et du forgeage), ainsi que la limite 
de fatigue. Ces impuretés dégradent 
encore la soudabilité et la tenue à 
la corrosion. 

C'est pourquoi la teneurdel’acier 
en soufre est rigoureusement limitée. 
Suivant la qualité de l'acier elle ne 
doit pas dépasser 0,035 à 0,06 %. 

Il n’y a que les aciers de décol- 
letage pour lesquels la teneur en 

02 04 06 08 10 12 soufre est volontairement accrue, 

Teneur en phosphore, 7. ainsi que celle en manganèse. C'est 

Fig. 118. Influence du phosphore le cas où le soufre est présent sous 
sur les caractéristiques mécaniques forme d’inclusions de MnS. 

de l'acier à bas carbone Influence du phosphore. Le 

phosphore est soluble dans Fe, et 

Fe,. et si sa teneur est assez grande, il forme du phosphure de fer 

Fe;P qui contient 15,62 % de phosphore. 

Soluble dans la ferrite, le phosphore perturbe fortement son 
réseau cristallin et augmente la limite d’élasticité et la charge de 
rupture, mais diminue considérablement la plasticité et la ducti- 
lité (fig. 118). La dégradation de la ductilité est d'autant plus forte 
que la teneur de l'acier en carbone est plus grande. Le phosphore 
élève nettement la température de transition (fig. 119). 

L'influence nocive du phosphore est encore renforcée par le 
fait qu'il est très susceptible de ségrégation. Il en résulte que les 
parties centrales du lingot s'enrichissent fortement en phosphore 
qui réduit brusquement leur ductilité. Pour la majorité des aciers 
le phosphore est une impureté et sa teneur en fonction de la qualité 
de l’acier ne doit pas dépasser 0,025 à 0,08 %. 
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Une proportion plus élevée de phosphore (jusqu'à 0,1 ou 0,15 %) 
n’est admissible que dans des aciers à bas carbone (0,08 à 0,1 % C) 
(aciers de décolletage, certains aciers de construction). Dans ce 
dernier cas, le phosphore sert pour 
accroître la résistance (ainsi que la 
tenue à la corrosion almosphérique, 
surtout lorsque le titre de cuivre est 
élevé, car ce dernier diminue la so- 
lubilité du phosphore dans la ferrite). 

Influence de l'azote, de l’oxygène 
et de l'hydrogène. Ces éléments for- 
ment dans l'acier des inclusions non 
métalliques fragiles (oxydes FeO, SiO:, 0 
ALO3. nitrures Fe,N, etc.) de la so- 01 02 03 04 05 
lution solide ou se trouvent à l'état Teneur enphosphore, % 
libre dans des volumes défectueux du 
métal (soufflures, criques, etc.). Les Fig: 119. Influence du phospho- 
: : 5 : ; re sur la température de tran- 
inclusions non métalliques, étant des jition de l'acier à 0,06 ou 
concentrateurs de contraintes, sont 0,09 % C: 
susceptibles de réduire nettement, si  t,— température supérieure de tran- 
leur quantité est importante, la li- Sition: f,— temperature inférieure 
mite de fatigue et la résilience. ARS EEE DER RERRE 

La coulée sous vide, qui prend de 
plus en plus d’extension ces dernières années, diminue considéra- 
blement la teneur de l'acier en oxygène et hydrogène. 


Température, °C 


%. Vieillissement par trempe 
et par écrouissage des aciers 
au carbone 


Sous le terme de vieillissement (ou maturation) on comprend la modi- 
fication dans le temps des propriétés qui se produit sans que la 
microstructure change d'une manière appréciable. Le vieillissement 
affecte des alliages qui se trouvent à l’état hors d'équilibre. 

Ces phénomènes peuvent s'effectuer essentiellement dans un 
acier à bas carbone livré sous de faibles sections (tôles, fils) à la 
suite d’un laminage ou après soudage. 

Il existe deux types de vieillissement des aciers, par trempe et 
par écrouissage. 

Vieillissement par trempe. Ce phénomène se produit par suite 
des variations de la solubilité du carbone dans le fer & (voir fig. 107) 
suivant la température. 

Dans le cas d’un acier à bas carbone soumis à un refroi- 
dissement accéléré à partir de 650 ou 700 °C (le cas du soudage par 
exemple), la formation de la cémentite tertiaire est retardée, et 
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lorsque la température baisse jusqu'à l'ambiante, l'alliage présente 
une solution sursaturée &. Le séjour ultérieur de l'acier à la tempé- 
rature ambiante (vieillissement naturel ou maturation) ou poussée 
à 50 ou 150 °C (vieillissement artificiel) entraîne la décomposition 
de la solution solide et le dégagement de la cémentite tertiaire. 

Les aciers doux à bas carbone sont les plus susceptibles de vieil- 
lissement par trempe. 

Vieillissement par écrouissage. Il se produit par suite d’une défor- 
mation plastique réalisée aux températures inférieures à la tempé- 
rature de recristallisation. Il évolue pen- 
dant 15 à 16 jours à l’ambiante (20 °C 
environ) ou en quelques minutes seule- 
ment lorsque la température est poussée 
à 200 ou 350 °C. 

La déformation plastique entraîne la 
sursaturation de certains volumes de la 
solution solide en carbone et en azote; 
le vieillissement s'accompagne dans ces 
volumes de la précipitation des nitrures 
et des carbures dispersés *. Dans le vieil- 
lissement par écrouissage le rôle principal 
appartient à l'azote. 

Les aciers rendent possible un vieil- 


Résilience K,kgm/cm? 


bo à 
Température, © 


Fig. 120. [Influence du vieil-  Jissement mixte, c’est-à-dire faisant si- 


lissement sur la résilience et < ‘to à à l’é- 
là teinpérature dé transit on: multanément suite à la trempe et à l'é 


t, et ti températures supérieure CrouIssage. : 
et inférieure de transition avant Le vieillissement par trempe et par 
vieillissement; ! et —après écrouissage améliore la résistance et la 
ER ÉmenE ee dureté tout en dégradant brusquement 
ce après vieillissement la résilience et en élevant la température 
de transition (fig. 120). C'est pourquoi 
le vieillissement altère les propriétés fonctionnelles et technologiques 
de nombreux aciers. Il peut avoir lieu dans le métal des ouvrages 
d'art et des ponts, qui subit la déformation plastique et le soudage; 
renforcé par la fragilité accrue à basse température, il peut provoquer 
la rupture de la construction. Le développement d'un vieillissement 
par écrouissage dégrade l'aptitude des tôles d’acier à l'estampage. 
Il est donc de rigueur de soumettre de nombreux aciers au carbone 
aux essais vérifiant leur sensibilité au vieillissement par écrouis- 
sage. 


* La théorie des dislocations rattache le durcissement dû au vieillissement 
par écrouissage à l'interaction des dislocations avec les atomes d'azote et de 
carbone de la solution solide, ainsi qu'avec les nitrures et les carbures. Les 
uns et les autres entravent la migration des dislocations en augmentant la 
résistance à la déformation et en altérant la plasticité. 
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A cet effet, un échantillon ayant subi une déformation de 10 % (par com- 
pression ou traction) est soumis au vieillissement à 250 °C pendant une heure. 
Ensuite on détermine la résilience à l'ambiante ou à la température de transi- 
tion supérieure. 

La susceptibilité au vieillissement C est définie d'après la norme soviéti- 
que GOST 7268-54 par la relation entre la résilience après vieillissement X, 
et la résilience à l’état de départ X4; elle est exprimée en pour cent: 


st Ka—KXy 
CESR .100%. 


5. Aciers de construction au carbone 


Les aciers de construction au carbone s'obtiennent par les procédés 
Martin, Bessemer * ou au convertisseur avec soufflage d'oxygène 
par le haut. 

Les normes prévoient deux classes de ces aciers, ordinaires 
(GOST 380-60 et 9543-60) et de qualité (GOST 1050-60). D'après 
les conditions de désoxygénation on distingue trois groupes de ces 
aciers. 

Les aciers calmés s'obtiennent par désoxygénation complète du 
métal dans un four puis dans une poche de coulée. Ces aciers con- 
tiennent une quantité minimale de protoxyde de fer en assurant 
ainsi une solidification « calme » du métal dans la lingotière, qui 
s'accompagne de diminution de volume. En haut du lingot il se 
forme une retassure et une porosité due au retrait éliminées par 
chutage lors du laminage. 

Les aciers effervescents sont insuffisamment désoxygénés, surtout 
au ferrosilicium, et contiennent de ce fait une quantité accrue de FeO 
(la teneur en silicium étant faible). La solidification dans une lin- 
gotière provoque la réaction du protoxyde de fer FeO avec le carbone 
du métal en formant CO. Le dégagement de bulles ainsi produites 
rend le métal effervescent. Le grand nombre de bulles de gaz empêche 
la formation d'une retassure. Les bulles ont des parois pures non 
uxydées qui se soudent lors du laminage à chaud. Les aciers effer- 
vescents sont moins coûteux, car les rebuts de leur fabrication sont 
réduits au minimum. 

Comparés aux aciers calmés et semi-calmés, les aciers efferves- 
cents ont une tendance plus marquée au vicillissement et à la fra- 
gilité à froid et une aptitude au soudage plus faible. Mais ils se 
prêtent bien à l'emboutissage à froid. 

Les aciers semi-calmés sont d'un type intermédiaire. 


* Un acier Bessemer comparé à un acier Martin a une teneur accrue en 
azote, soufre et phosphore et, pour la même teneur en carbone, une charge de 
rupture plus élevée, une plasticité plus faible ainsi qu’une aptitude accrue au 
vieillissement et à la fragilité à froid. 
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Aciers ordinaires 


Les aciers ordinaires sont les moins onéreux. La fusion les purifie 
moins des impuretés, ils contiennent donc plus de soufre (acier 
Martin jusqu’à 0,055 % et acier Bessemer jusqu’à 0,060 %}) et de 
phosphore (acier Martin jusqu’à 0,045 % et acier Bessemer jusqu'à 
0,080 %). Par ailleurs, ils sont coulés en gros lingots, en rendant 
ainsi possible une ségrégation importante, et il n'est pas rare 
qu’on y trouve beaucoup d'inclusions non métalliques. 

Les aciers ordinaires s’emploient pour des pièces peu importan- 
tes; on les utilise pour la fabrication des fers marchands laminés 
à chaud (poutres, barres, poutrelles, cornières, ainsi que tôles, tubes 
et pièces de forge prévus pour travailler sous des charges relative- 
ment peu élevées). 

L'utilisation et les propriétés assurées des aciers permettent de 
les classer en trois groupes. 

Le groupe A (Tableau 2) comprend les aciers d'usage courant 
livrés suivant les caractéristiques mécaniques sans préciser leur 
composition chimique. Les aciers de ce groupe sont désignés par 
les lettres Cr (initiales d’acier en russe) et les chiffres 1, 2, 3, ...,7. 

Plus le chiffre est grand (Tableau 2), plus la teneur en carbone 
est élevée, plus donc la charge de rupture est forte (R,,00: À) et plus 
la plasticité (e) est faible. 

Ces aciers sont prévus pour être utilisés surtout à l’état de livrai- 
son sans subir de déformations sous pression ou de traitements 


Tableau 2 


ACIERS ORDINAIRES LIVRÉS SUIVANT LES CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES 
(GROUPE A *) D'APRÈS LA NORME SOVIÉTIQUE GOST 380-G0 


: ARS ae Gore R, M rvne: ge 
2 kg/mm? nce L 2 kg/mm® a 
kg/mm kg/mm (au moins)moins) 


Nuance 


Cro 7 7 2 [G,  4252 26 25-23 
62 9 94. 
UT ee 32-40 _ 33 Cr5 50 62 28 21-19 
Cr2, CT2Kkn 34-42 22 31 | Cr6 60-72 31 16-14 
Cr3, Cr3kn 38-47 24 27-25 | Cr7 70-75 — 11-10 


et plus 


* Le mode de coulée est consigné sur le certificat. 
** La limite conventionnelle d'élasticité est donnée pour les fers marchands 
d'une épaisseur jusqu’à 40 mm, les tôles jusqu'à 20 mmet les profilés jusqu'à 15 mm. 
»  %%# kn — cffervescent. 
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thermiques, car leur composition chimique déterminant le régime 
de transformation peut varier dans’ de très larges limites. 

Le groupe B comporte des aciers d’usage courant livrés suivant 
une composition chimique assurée (Tableau 3). Ils sont désignés 
par les lettres M (Martin) et B (Bessemer) suivies des lettres Cr 
et des chiffres. Plus le chiffre est grand, plus la teneur de l'acier en 
carbone est élevée. 


Tableau 3 


ACIERS ORDINAIRES LIVRÉS SUIVANT UNE COMPOSITION CHIMIQUE ASSURÉE 
(GROUPE B#*) D'APRÈS LA NORME SOVIÉTIQUE GOST 380-60 


Composition chimique, % 


Nuance P 
Si Mn 
pas plus 


Acier Martin 


MCrikn 
MCrä3Kkn 
MCr3 
MCrT4kn 
MCr4 
MCr5 


2e 
EST. 


- 


«0,07 
0,12 à 0,30 
0,15 à 0,35 


- 


0 

0,1 
0,1 
0,1 
0,1 
0,2 


© Oo O0 


. 


BCr3Kkn 

BCr3 

BCr4 à 2 à 

BCr5 à À 0,50 à 0,80 


* Les acicrs les plus caractéristiques. 


Le groupe B se rapporte aux aciers de qualité améliorée élaborés 
dans des fours Martin et livrés avec une composition chimique et 
caractéristiques mécaniques garanties. 

La désignation de la nuance de ce groupe compte de plus la lettre 
B (BCri, BCr2, BCr3, etc.). La composition de ces aciers correspond 
à la nuance respective donnée au Tableau 3 et les propriétés mécani- 
ques à la même nuance figurée dans le Tableau 2. 

Les aciers des groupes B ct B servent dans les cas où le métal 
doit subir une déformation à chaud ou être consolidé par des trai- 
tements thermiques. Pour choisir l'allure du traitement, il faut 
connaître la composition chimique de l'acier. 

Pour les constructions soudées on utilise essentiellement des 
aciers calmés et semi-calmés des groupes B et B. Il est très impor- 
tant dans ce cas d’assurer une faible susceptibilité au vieillissement 
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par trempe. Lorsque les aciers doivent subir un dressage ou un cin- 
trage à froid, ils doivent avoir également une faible aptitude au 
vieillissement par écrouissage. 

Les aciers des nuances Cr0 et BCr0 s’emploient pour l'exécution 
des constructions peu importantes dans le bâtiment ; les aciers Cri, 
BCr3, BCri pour la fabrication des boulons de fondation et de 
l'armature ; Cr2, MCr2 et KCr2Kxn * pour l'exécution des tôles, des 
rivets et des tubes; Cr3, BCr4, BCr3 pour celle des constructions 
métalliques, des poutres à treillis, des fermes et des pièces variées 
peu importantes non soumises au traitement thermique (bagues, 
coussinets, leviers, boulons peu chargés, écrous, etc.). 

Les aciers des nuances Cr4, Cr5, BCr5, BCr5 sont utilisés pour 
la fabrication des armatures, des crochets de grues et des éléments 
de machines qui doivent supporter l’action de charges faibles et 
moyennes (petits arbres, axes, boulons, écrous, rondelles, etc.). 
Pour les pièces mécaniques qui imposent une résistance accrue (arbres, 
axes, etc.), on emploie des aciers BCr6, MCr6, BCrT6 auxquels on 
applique souvent des traitements thermiques. 

Les aciers de qualité améliorée (groupe B) s'’emploient essen- 
tiellement dans des buts particuliers (construction navale, construc- 
tion des ponts, des machines agricoles, etc.) et il est fréquent qu’on 
prévoit pour eux des cahiers des charges spéciaux. Il en est ainsi 
notamment dans la construction des ponts dont les structures soudées 
se font en acier M16C (BCr3), et les structures rivées, en acier MCT3 
(BCr3), livrés suivant des cahiers des charges particuliers (GOST 
6713-53). 


Aciers de qualité 


Les aciers au carbone de qualité sont élaborés dans des fours Mar- 
tin; suivant le niveau de désoxydation, ils peuvent être calmés ou 
effervescents. Par rapport aux aciers ordinaires, les conditions d'’éta- 
blissement de leur lit de fusion et de réalisation de leur coulée sont 
nettement plus rigoureuses. Les spécifications prévues pour ces 
aciers, relatives à la composition (limites de la teneur en carbone, 
teneur plus faible en soufre et phosphore), aux inclusions non 
métalliques, à la micro- et macrostructure, sont bien plus serrées. 

Les propriétés mécaniques et la composition des aciers de cons- 
truction de qualité sont données au Tableau 4. 

Les aciers au carbone de qualité sont désignés par des chiffres 
08, 10, ..., 85; ces chiffres indiquent la teneur moyenne en carbo- 
ne en centièmes de pour cent (Tableau 4). 

Les aciers 08, 10, 15, 20 à faible résistance, plasticité élevée et 
bonne soudabilité s’emploient pour des pièces relativement peu 


* K désigne un acier élaboré au convertisseur. 
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Tableau 4 


COMPOSITION CHIMIQUE ET CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES * DES ACIERS 
DE CONSTRUCTION AU CARBONE DE QUALITÉ (GOST 1050-60) 


Composition chimique, ° Propriétés mécaniques 
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* Les normes des propriétés mécaniques se rapportent aux pièces d’un diamètre 
ou d'une épaisseur jusqu’à 80 mm. 


chargées, dont la fabrication prévoit le soudage, l'estampage et 
d’autres opérations analogues. Les aciers des nuances 25, 30, 40, 
45, 50 ont une charge de rupture plus élevée et une plasticité plus 
faible (par rapport aux aciers à bas carbone), mais ils supportent 
mieux la coupe et leur usinage permet d'obtenir un meilleur état de 
surface. 

L’'acier 25 (Tableau 4) est usité pour l'exécution de petites pièces 
qui en service ne subissent pas de contraintes importantes ; les aciers 
30 et 35 pour des pièces sollicitées par des contraintes modérées. Les 
aciers 40 et 45 servent pour fabriquer des pièces à résistance accrue, 
et les aciers 50, 55 et 60 pour les pièces comme les pignons, les jan- 
tes des roues, les lames des ressorts, les bagues élastiques, les cylin- 
dres de laminoirs, etc. 

Les aciers 40, 45, 50, 55, 60, 65, 70 s'’emploient à une vaste 
échelle en construction mécanique pour réaliser de petites pièces 
devant subir une consolidation par traitement thermique. 

Les aciers des nuances 10, 15, 20, 25, 30, 35, 40, 45, 50 sont 
également utilisés sous forme d'acier calibré étiré à froid de dimen- 
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sions précises. L’écrouissage accroît la résistance (alors que la plasti- 
cité diminue). Le durcissement maximum s'obtient surtout dans le 
cas de faibles sections (fil, tôles minces, etc.). Dans de nombreux 
cas, l’utilisation d’un acier calibré étiré à froid permet d'éliminer 
les opérations d'usinage (tournage des axes, boulons, etc.). 


6. Tôles d’acier pour estampage 

à froid 
L'aptitude d'un acier à l’estampage est d'autant plus faible que sa 
teneur en carbone est plus forte. En augmentant sensiblement la 
limite d'élasticité conventionnelle, le silicium altère l'aptitude à 
l'estampage et surtout à l’emboutissage. Aussi pour l’estampage 
et pour l’emboutissage recourt-on tout particulièrement aux tôles 
laminées à froid en acier effervescent à teneur réduite en carbone 
et en silicium des nuances 05Kkn, OSxkn. 10Kkn, 15Kkn, 20rn *. 

Le Tableau 5 donne les propriétés mécaniques des aciers laminés 
à froid Ookn et OSkri. 

L’aptitude d’un acier à l’emboutissage est caractérisée par la 
relation R,.002/R dont la valeur doit être comprise entre 0,65 et 
0,7. Les tôles sont vérifiées en plus aux essais technologiques à 
l’emboutissage et au cintrage. 

Tableau 5 


CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES LES ACIERS EFFERVESCENTS 05 et 08 
LAMINÉS À FROID 


R, Kg/mm® 


Nuance 


O5krt 26 à 36 26 à : 30 
OSwrr 26 à 37 28 à 39 30 


Note. Bl' pour emboutissige très profond, PT pour emboutissage profond ct 
H pour emboutissage normal (GOST 914-560). 


L'aptitude à l'estampage dépend dans une forte mesure de la 
grosseur du grain de ferrite. En estampage, un acier à gros grain 
produit une surface rugueuse, alors qu'un grain trop fin donne lieu 
à un cffet élastique qui accélère l'usure des matrices. 


*_Il convient de tenir compte qu’un acier effervescent peut avoir une hétéro- 
généité de ségrégation et des bulles de gaz susceptibles de produire un rebut 
accru lors d’un cstampage profond. Pour parer à cette éventualité, on emploie 
parfois un acier semi-calmé et calmé. 
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C'est pourquoi la ferrite des aciers prévus à cet effet doit avoir 
un grain uniforme d'un diamètre moyen. 

L'aptitude à l'estampage est réduite brusquement par le dépôt 
de la cémentite tertiaire aux joints des grains. 

En achevant le laminage à une température élevée et en assurant un refroi- 
dissement rapide, on diminue la probabilité d'un dégagement de cémen- 
tite. Pour éliminer la cémentite tertiaire, un métal laminé à chaud est en plus 
soumis, avant le laminage à froid, au chauffage au-dessus du point Ac; et au 
refroidissement ultérieur à l’air. 

Une tôle laminée à froid subit la recristallisation à 680 ou 700 °C. Pour 
obtenir après recristallisation de grains moyens et une qualité élevée de la 
surface, la valeur de la déformation par laminage à froid doit atteindre 25 
à 30 %. 

Pour les aciers du type 05Kkn et OSxn, la marge critique de la déformation 
qui produit après recristallisation un grain trop gros s'étend de 6 à 16 %. Il 
convient d'éviter ces niveaux de déformation. 

Un acier effervescent à bas carbone a une tendance au vicillissement par 
écrouissage et par trempe. Pour parer à ce défaut, on additionne aux aciers 
de ce type, et notamment à l’acier prévu pour la partie avant de la carrosserie 
des automobiles, 0,02 à 0,04 % de vanadium. 


7. Aciers de décolletage 


Les aciers de décolletage s’emploient pour la fabrication de pièces 
faiblement chargées (boulons, écrous, vis, etc.). 

Les aciers de décolletage se prêtent bien à l’usinage tout en 
assurant un bon état de surface. Pour obtenir ces propriétés, on 
augmente dans les aciers la teneur en soufre et en phosphore. 

Dans un acier de décolletage, le soufre se trouve sous forme de 
MnS. Le sulfure de manganèse forme des inclusions allongées dans 
le sens du laminage et contribue à la formation d’un copeau court 
et cassant. 

Le phosphore améliore la dureté et la résistance et diminue la 
plasticité tout en favorisant la formation par coupe d’une surface 
lisse et brillante. 

La composition et les caractéristiques mécaniques des aciers de 
décolletage sont consignées sur le Tableau 6. Ces aciers sont dési- 
gnés par la lettre A (initiale d'automatique, qui correspond en russe 
au terme de décolletage) suivie d’un chiffre qui indique la teneur 
moyenne en carbone en centièmes de pour cent. La lettre l' signale 
la proportion accrue du manganèse. 

L'acier A12 s'emploie pour fabriquer des vis, boulons, écrous 
et de petites pièces de configuration complexe pour des machines à 
décolleter rapides. Les aciers A20, A30, A40T sont prévus pour des 
pièces à usinage délicat et dont le service a lieu dans les conditions 
des sollicitations importantes. 

La teneur en soufre et en phosphore plus élevée par rapport aux 
aciers de qualité analogues réduit la plasticité (4, Z) et la résilience 
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Tableau 6 


COMPOSITION CHIMIQUE ET CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES DES ACIERS 
DE DÉCOLLETAGE * (GOST 1414-54) 


Propriétés méca- 
Composition chimique, niques de l'acier 
laminé à chaud 


15142 à 57| 22 
46 à 61| 20 
52 à 67| 15 | 2 
60 à 75] 14 | 2 


(CR Fr er) 


* La tencur en silicium varie de 0,15 à 0,35 %. 


(K, kgm/cm°) des aciers de décolletage, surtout dans le sens trans- 
versal. Pourtant, la résistance à la fatigue des pièces en acier de décol- 
letage peut être plus élevée, car, les allures de coupe étant les mêmes, 
on obtient après usinage un meilleur fini de surface. 

Les aciers de décolletage étirés à froid ont une résistance et une 
dureté accrues, mais leur plasticité est plus faible que celle indi- 
quée dans le Tableau 6. 


8. Aciers au carbone prévus pour 
le moulage de forme 
Les aciers utilisés pour le moulage de forme qui s'emploie largement en 


mécanique, et surtout dans la construction des machines de transport et d'équi- 
pement métallurgique, sont portés sur le Tableau 7. 


Tableau 7 


CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES DES ACIERS UTILISÉES POUR LE MOULAGE 
DE FORME (GOST 977-58) 


R K 
Û Ü 0,002» ë ns 
Nuance kg/mra? kgm/cm? 
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Ces aciers sont désignés par un chiffre qui indique la teneur moyenne en 
carbone en centièmes de pour cent et par la‘lettre JI (initiale de moulage en russe). 
Pour corriger une structure obtenue par moulage, homogénéiser la compo- 
sition chimique, diminuer les contraintes de moulage et obtenir des oi 
requises, les moulages de forme en acier sont soumis à un traitement thermique. 
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CHAPITRE VIII 


Fontes 


1. Généralités 


Les alliages de fer dans lesquels la teneur en carbone dépasse 2,0 % 
portent le nom de fontes. 

La fonte est largement employée pour la fabrication des pièces 
mécaniques les plus variées (bâtis, blocs-cylindres, pignons, seg- 
ments de piston, etc.) non soumises pourtant à des charges élevées, 
dynamiques surtout. 

L'usage très courant de la fonte en mécanique s'explique par 
son aptitude au moulage élevée, ses propriétés mécaniques conve- 
nables, une bonne tenue à l’usure et une usinabilité satisfaisante. 
De plus, les propriétés mécaniques des fontes varient peu en fonction 
du fini de la surface et d'entailles de toute sorte (congés, clavet- 
tes, etc.). 

Dans une fonte le carbone peut être présent sous forme de cémen- 
tite, de graphite ou prendre en même temps les deux formes. La 
cémentite confère à la cassure un éclat caractéristique et c'est la 
raison pour laquelle la fonte est dite alors blanche. Le graphite donne 
à la cassure une couleur grise ou sombre. 

Voici les types de fontes. 

1. Fonte blanche *. Tout son carbone est lié en cémentite, 
sa cassure a un aspect blanc mat, rayonné. 

2. Fonte grise. Tout le carbone ou sa plus grande partie prend 
dans leur structure la forme de graphite. Ce qui caractérise surtout 
une fonte grise, ce qui détermine, comme nous allons le montrer, 
nombreuses de ses propriétés, est La forme lamellaire du graphite. La 
dénomination de ce type de fonte est due à l’aspect de la cassure qui 
est d'un gris foncé ou presque noire. 


* Il existe encore une fonte truitée. Une partie de carbone de cette fonte 
se trouve sous forme de cémentite et l’autre sous forme de graphite. La fonte 
truitée est constituée de lédéburite, cémentite secondaire, perlite et graphite. 
Cette fonte se distingue des fontes grise, malléable et à graphite sphéroïdal, 
décrites dans ce qui suit, par sa structure qui est celle de la lédéburite et de la 
cémentite secondaire. La fonte truitée a une cassure blanche comportant des 


inclusions sombres. 
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3. Fonte malléable. C'est une fonte dans laquelle le carbone est 
présent également sous forme de graphite. Pourtant, ce graphite a 
l'aspect de nodules déchiquetés. C’est ce qui lui confère une struc- 
ture particulière qui détermine de nombreuses propriétés. La cassu- 
re de cette fonte, suivant le métal de base, est d'un noir velouté 
(à cœur noir) ou d’une couleur d'acier (à cœur blanc). 

4. Fonte à graphite sphéroïdal. Tout le carbone ou sa plus grande 
partie est sous forme de graphite. Ce dernier se distingue par son 
allure sphéroïdale. 

Les fontes employées dans l'industrie ne peuvent être considé- 
rées comme un alliage binaire fer-carbone. En plus du carbone, 
elles contiennent par rapport à l’acier une quantité accrue de sili- 
cium, de manganèse et souvent de phosphore et de soufre. 

L'addition principale, à part le carbone, est le silicium. C’est 
pourquoi la fonte doit être considérée au moins comme un alliage 
ternaire Fe-C-Si. 

Etudions l'influence exercée par les additions principales sur 
les propriétés de la fonte grise, qui est la plus usitée. 

Carbone. Les plus répandues sont les fontes hypoeutectiques dont 
la teneur en carbone varie de 2,4 à 3,8 % C. Plus cette teneur est 
grande, plus il se forme de graphite et plus la résistance de la fonte 
est faible. La proportion de C ne dépasse donc pas généralement 
3,8 %. De plus, les propriétés de moulage (coulabilité) ne peu- 
vent être assurées que lorsque la teneur en carbone est inférieure 
à 2,4 %. 

Silicium. Sa teneur peut varier dans de larges limites (de 1,5 
à 4,0 %). Le silicium favorise la formation du graphite. En variant 
les titres de carbone et de silicium. toutes autres conditions étant 
égales, on peut obtenir une structure et donc des propriétés diffé- 
rentes. Le silicium se dissout dans la ferrite et accroît sa résistan- 
ce. 

Manganèse. La quantité de manganèse ne dépasse pas 1,25 à 1,4 %. 
Il empêche la graphitisation en rendant difficile le dégagement 
du graphite et accroît l'aptitude de la fonte à prendre la trempe. 
En se dissolvant dans la ferrite et en augmentant la quantité de 
perlite, le manganèse accroît quelque peu la résistance de la fonte. 
Lorsque la teneur en manganèse dépasse 1,0 ou 1,4 %, La résistance 
est réduite par la quantité accrue de cémentite. 

Soufre. La soufre est un élément nuisible qui dégrade les pro- 
priétés mécaniques de la fonte. Il diminue en plus sa coulabilité 
et contribue à la formation des soufflures dans les pièces moulées. 
C'est pourquoi la teneur de la fonte en soufre ne doit pas dépasser 
0,1 à 0,12 %. L'addition du manganèse neutralise dans une grande 
mesure l'influence nocive du soufre qui forme avec lui la combinai- 
son MnS dont la plus grande partie passe dans la scorie. 
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Phosphore. La teneur admissible en phosphore est comprise 
entre 0,4 et 0,5 %. Le phosphore forme un eutectique triple Fe:P- 
Fe:C-austénite ou double Fe:P-austénite. L'eutectique  phos- 
phoreux est dur et fragile. En revanche, la formation d’un eutec- 
tique améliore nettement la coulabilité de la fonte. C'est pour- 
quoi lorsqu'il faut obtenir une tenue à l’usure élevée ou une fluidi- 
té susceptible d'assurer le remplissage du moule (duns le moulage 
d'art par exemple), la teneur en phosphore peut être poussée même 
jusqu’à 0,7 ou 1,0 %. 

A la différence de l'acier, la composition chimique de la fonte 
n'est pas déterminante pour toutes ses propriétés. Ces dernières 
sont définies dans une plus grande mesure par: 1) la structure et 
avant tout la quantité et la forme des inclusions de graphite et 2) le 
mode d'élaboration de la fonte et de la pièce moulée. Aussi est-il 
très important, pour connaître les caractéristiques de la fonte, 
d'étudier les conditions de formation du graphite. 


2. Graphitisation et structure 
de la fonte grise 


Les propriétés de la fonte sont déterminées non seulement par la 
matrice métallique, mais aussi par la forme et la quantité du gra- 
phite en formation. 

Le phénomène de formation du graphite dans la fonte (acier) 
s'appelle graphitisation. Il n'est pas encore étudié suffisamment. 
Pourtant, les données fournies par de nombreuses expériences per- 
mettent de se faire une idée assez complète de la graphitisation à 
la lumière de la théorie générale de la cristallisation. 

Dans les conditions d’un équilibre stable des alliages fer-carbone, 
c'est le graphite et non pas la cémentite qui constitue la phase à 
haute teneur en carbone. 

La formation d’une phase stable de graphite dans la fonte peut 
se produire soit par précipitation immédiate du graphite à partir 
de la solution liquide (solide), soit par décomposition de la cémen- 
tite déjà formée. 

La figure 121 représente le diagramme fer-carbone ; le pointillé 
correspond à la formation du graphite (système stable) et les traits 
continus à l’état métastable caractéristique de la formation de la 
cémentite. 

Dans un système stable, le graphite primaire cristallise aux 
températures qui correspondent à la ligne C’D’, et le graphite eutec- 
tique à celles qui correspondent à la ligne ÆE’C’F” (1 135 °C). La 
ligne S'E'’ délimite le domaine de la précipitation du graphite 
secondaire, et la ligne P’S’K” (738 °C) du graphite eutectoïde. 
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La probabilité de l'apparition dans la phase liquide (ou l’austé- 
nite) de la cémentite contenant 6,67 % C est nettement plus grande 
que celle de la formation du graphite composé d'atomes de carbone. 
Pourtant, dans des conditions déterminées la tendance du système 
à rendre sa marge d'énergie libre minimale favorise la formation du 
graphite. 

La figure 122 schématise la modification de l'énergie libre d'un 
alliage liquide, du graphite ct de la cémentite en fonction de la tem- 
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Fig. 121. Diagramme d'équilibre fer-carbone (système stable). Le diagramme 
traduit la composition de phases 


pérature. À 1 135 ou 1 130 °C, l'énergie libre de l'austénite ct du 
graphite est inférieure à celle de la phase liquide, de l'austénite et de 
la cémentite. Il en résulte que dans cet intervalle de températures la 
formation du carbure de fer est rendue impossible par les principes 
de la thermodynamique et que la phase liquide donne naissance au 
graphite et à l’austénite. A une température inférieure à 1 130 °C, 
l'énergie libre du graphite et de la cémentite est plus faible que 
celle de la phase liquide, mais comme la ligne de l'énergie libre de 
Fe;C passe au-dessus de celle du graphite, c’est la cémentite qui 
cristallise la première. | 
La formation du graphite à partir de la phase liquide n'est donc 
possible qu’à une très faible vitesse de refroidissement, lorsque le 

degré de surfusian ne dépasse pas 5 °C. 
13° 
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Un refroidissement accéléré inhibe partiellement ou complètement 
la précipitation du graphite et contribue à la formation de la cé- 
mentite. 

Une fonte liquide comporte des inclusions variées dont plusieurs 
(graphite, SiO:, Al:03, etc.) sont conformes, quant à leurs structure 
et dimensions, au graphite en cristallisation. Ces inclusions jouent 
le rôle d'un support tout prêt et rendent 
ainsi plus faciles la formation et le dé- 
veloppement des germes de graphite. En 
présence des germes déjà existants, le dé- 
pôt du graphite peut avoir lieu aux tem- 
pératures inférieures à 1 130 °C. 

Pour accélérer la graphitisation à par- 
tir de la phase liquide, il est fréquent 
qu'on introduit intentionnellement dans 
la fonte ce qu’on appelle des inoculants 
qui forment des centres de cristallisation 
supplémentaires. 
| 


Energie Libre E 


| 
| 
| 
| 


Le graphite précipité par la phase li- 


quide se développe à partir d’un seul cen- 


a pe . 
1130 1135 tre et, en se ramifiant dans toutes les di- 
Température, "C rections, acquiert la forme de pétales for- 


Fig. 122. Variation de l'éner- tement incurvées. Une surchauffe et une 
gie libre en fonction de la  surfusion très faibles font apparaître de 
température : grosses pétales de graphite relativement 

A ghase quite: austénitt pou ramifiées (fig. 123,a). Et inversement, 
graphite lorsque la surchauffe et la surfusion 

sont importantes, il se forme des pétales 

ramifiées plus fines qui sont à la base du grain eutectique (fig. 123,b). 

Dans le plan d'une coupe le graphite a l’aspect de lamelles rec- 
tilignes ou tourmentées que sont les sections variées des pétales de 
graphite. 

Les formes et les dimensions de ces inclusions de graphite dans 
le cas d’une cristallisation eutectique sont nettement déterminées 
par la température de surchauffe de la fonte (au-dessus du point de 
fusion) et par la vitesse de son refroidissement ultérieur (degré de 
surfusion). L'austénite qui fait partie de l’eutectique et qui cristal- 
lise après le graphite se dépose à la surface de ce dernier. 

Lorsque la cristallisation s'accompagne de la formation de la 
cémentite (primaire ou eutectique), certaines conditions sont sus- 
ceptibles de déclencher sa décomposition en précipitant l’austénite 
et le graphite (Fes3C — À + G). Les températures élevées donnent 
lieu à la naissance et au développement des inclusions de graphite 
qui constituent une phase stable, alors que les cristaux de cé- 
mentite se dissolvent. 
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Dans ce cas-là, la graphitisation s'opère en étapes successives 
suivantes: 1) dissolution de la cémentite dans l’austénite ; 2) diffu- 
sion des atomes de carbone à travers le réseau de la solution solide 


Fig. 123. Forme des inclusions de graphite dans la fonte grise (d’après L. Dolin- 
skaïa et S. Fédorova) 


dans le sens du centre de graphitisation ; 3) élimination des atomes 
de fer des domaines de la solution solide dans lesquels apparaissent 
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Fig. 124,a,b,c. Structure de la fonte. X 600 
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Fig. 124,d,e 


et se développent des inclusions de graphite (autodiffusion du fer) ; 
4) précipitation du carbone à partir de la solution, c'est-à-dire for- 
mation des inclusions de graphite. 

Le processus de formation du graphite à partir de la phase liqui- 
de et la décomposition de la cémentite primaire et eutectique en 
austénite et en graphite s'appellent graphitisation primaire. 

Un refroidissement lent ultérieur rend thermodynamiquement 
possible le dépôt de graphite à partir de l’austénite et la formation 
entre 738 et 723 °C du graphite eutectoïde, de même qu'il en a été 
lors de la cristallisation déjà décrite du graphite à partir de la phase 
liquide. Le dépôt du graphite secondaire à partir de l’austénite 
s'appelle graphitisation intermédiaire. 

La formation du graphite eutectoïde et la décomposition de la 


cémentite eutectoïde en graphite et en ferrite s'appellent graphitisa- 
tion secondaire. 
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Dans les fontes grises, la quasi-totalité du graphite se forme pen- 
dant la graphitisation primaire. 

Le graphite apparu aux stades intermédiaire et secondaire ne 
produit pas d’inclusions isolées et s'accumule sur les lamelles qui 
existent déjà, en augmentant leurs dimensions. 

Il est fréquent que les lamelles de graphite sont couvertes d’une 
enveloppe ferritique. 

Lorsque la surfusion de l’austénite est inférieure à 723 °C, elle 
se décompose en précipitant un mélange ferrite + cémentite. Le gra- 
phite ne peut alors résulter que de la décomposition de la cémentite 
(Fe;C — F + G). 

La graphitisation se produit également dans une fonte dont le 
carbone est sous forme de cémentite et qui subit un chauffage pro- 
longé à des températures élevées; à la température inférieure à 
738 °C cette graphitisation consiste en une décomposition de la cé- 
mentite en graphite et en ferrite et aux températures plus élevées en 
graphite et en austénite. 

La quantité de carbone lié par la cémentite détermine l'existence 
des types suivants des fontes. 

1. Fonte blanche dont tout le carbone est sous forme de cémen- 
tite Fe;C. Structure: lédéburite + perlite (fig. 124.a). 

2. Fonte truitée dont la plus grande partie du carbone (plus de 
0,8 %) se trouve sous forme de Fe;C. Structure: lédéburite + per- 
lite + graphite lamellaire (fig. 124,b). 

3. Fonte grise perlitique. Structure: perlite + graphite lamel- 
laire (fig. 124,c). Les 0,7 à 0,8 % C de cette fonte se trouvent sous 
forme de Fe;C qui fait partie de la perlite. 

4. Fonte grise ferrito-perlitique. Structure: perlite + ferrite + 
+ graphite lamellaire (fig. 124,d). La décomposition de la cémen- 
tite eutectoïde détermine pour cette fonte la teneur en carbone lié, 
qui varie de 0,1 à 0,7 %. 

5. Fonte grise ferritique. Structure: ferrite + graphite lamellai- 
re (fig. 124,e). Dans ce cas, tout le carbone se trouve sous forme de 
graphite. 

Action des constituants de la fonte sur 
la graphitisation 


La graphitisation est très influencée par la composition chimique. 
Le silicium, le carbone et l'aluminium sont des éléments graphiti- 
sants, car ils accélèrent les phénomènes de graphitisation primaire 
et secondaire. 

Le nickel et le cuivre accélèrent le stade primaire et ralentissent 
le stade secondaire. 

Le manganèse ainsi que le chrome, le molybdène, le tungstène, 
le vanadium et le magnésium freinent la graphitisation et favori- 
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sent la formation d'une fonte blanche. On les appelle éléments car- 
burigènes. 

L'action du soufre et du phosphore est négligeable. 

Par conséquent, la graphitisation et la structure d'une fonte 
sont définies surtout par deux facteurs, la composition de la fonte 
(teneur en carbone, silicium et manganèse essentiellement) et la 
vitesse de refroidissement. Dans les conditions industrielles, il est 
commode de caractériser la vitesse de refroidissement par l'épaisseur 
de la paroi des pièces moulées. 

Pour déterminer approximativement la structure de la fonte 
en fonction de la teneur en carbone et en silicium, ainsi que de l’épais- 
seur de la paroi de la pièce moulée, il existe des diagrammes de struc- 
ture *. Ils montrent qu'à la teneur considérée en carbone, la graphi- 
tisation est d'autant plus parfaite que la teneur de la fonte en sili- 
cium est plus grande. 

Ainsi, pour obtenir une fonte grise perlitique à 3,0 % C, sa 
teneur en Si ne doit pas être inférieure à 1,0 %. Plus le titre de car- 
bone dans la fonte considérée est élevé, moins il faut de silicium 
pour obtenir une structure imposée. Mais si la section de la pièce 
moulée est petite et son refroidissement accéléré ou si la teneur de la 
fonte en carbone est plus faible, la proportion du silicium doit être 
plus grande. 

L'épaisseur de la pièce moulée étant fonction de la construction. 
la structure de la fonte est déterminée par la teneur totale en car- 
bone et en silicium. 


3. Propriétés et destination 
de la fonte grise 


La structure des fontes grises est constituée d’une matrice métallique 
et des inclusions de graphite lamellaire. Les propriétés de ces fontes 
sont donc déterminées par la structure du métal de base, ainsi que 
par les dimensions, la forme et la distribution des inclusions de 
graphite. 

L'influence des inclusions de graphite peut être appréciée seule- 
ment du point de vue qualitatif: plus ces inclusions sont nombreuses 
et plus elles sont grosses, plus la résistance de la fonte est faible, la 
matrice métallique étant la même. 

Les inclusions de graphite peuvent être considérées comme des 
entailles intérieures qui perturbent la continuité du métal. 


K. Bounine a démontré par ses travaux de recherche que les propriétés 
mécaniques des fontes sont influencées non pas par la valeur absolue et la 


* La composition et la structure des fontes coulées en sable ou dans des 
moules métalliques en fonction de l'épaisseur de la pièce coulée peuvent être 
déterminées à l'aide des nomogrammes spécialement établis à cet effet. Voir 
I. Bogatchev. Métallographie de la fonte. Editions de la Métallurgie, 1962. 
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forme du graphite que présente une micrographie, mais par la dimension des 
colonies eutectiques des pétales de graphite. Les lamelles très minces de gra- 
phite peuvent produire un effet d'« entaille » très fort sur le métal de base. 
Îl en est ainsi parce que dans ce cas il se forme des inclusions de graphite eutec- 
tique très ramifiées. 


L'action du graphite sur les propriétés de la fonte est plutôt 
complexe. 

Les lamelles de graphite diminuent brusquement la résistance à 
la décohésion, la charge de rupture et tout particulièrement la plas- 
ticité de la fonte. Quelles que soient les propriétés de la matrice 
métallique, l'allongement à la traction de la fonte grise est pra- 
tiquement nul (pas plus de 0,5 %). De plus, les inclusions de gra- 
phite réduisent nettement le module d'élasticité. 

Par contre, les inclusions de graphite influent peu sur la charge 
de rupture à la compression et la dureté dont les valeurs sont dé- 
terminées essentiellement par la matrice métallique de la fonte. 
En compression, la fonte est susceptible de subir des déformations 
importantes et la rupture se produit sous forme d’un cisaillement 
sous un angle de 45°. 

Suivant la qualité et la structure de la fonte, la charge de ruptu- 
re à la compression est de 3 à 5 fois plus grande que celle à la trac- 
tion. 

Il est donc tout indiqué d'utiliser la fonte pour des pièces tra- 
vaillant à la compression. 

En flexion, l’altération de la résistance produite par les lamelles 
de graphite est également plus faible qu'en traction, car une partie 
du métal subit des contraintes de compression. La charge de ruptu- 
re à la flexion a une valeur intermédiaire entre celles de la traction 
et de la compression. 

Par ailleurs, la présence des inclusions de graphite favorise 
plusieurs autres propriétés de la fonte. Les discontinuités produites 
par le graphite dans le métal de base qui devient comme « entaillé » 
rendent la fonte peu sensible à toutes sortes de concentrateurs de con- 
traintes (défauts de surface, entailles, gorges, etc.). Il en résulte 
que la résistance fonctionnelle de la fonte est à peu près la même 
dans les pièces de forme simple ou à surface lisse et dans les pièces 
à configuration complexe, ou comportant des entailles, ou encore 
ayant un mauvais fini de surface. L'action « lubrifiante » du graphi- 
É Fi de plus la tenue à l'usure et les propriétés antifriction de 
a fonte. 

L'amélioration de l’usinabilité par le graphite qui rend le copeau 
cassant est une propriété de la plus grande importance. Enfin, la 
graphitisation rend bien meilleure la coulabilité et diminue nette- 
ment son coefficient de retrait. 
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Lorsque la matrice métallique d’une fonte grise a une structure 
perlitique, elle assure une tenue à l'usure et une résistance maxima- 
les. La présence de la ferrite dans la structure, sans augmenter la 
plasticité et la ductilité, diminue la résistance et la tenue à l'usure. 
C'est pourquoi la résistance de la fonte grise ferritique est la plus 
faible. 


Tableau 8 
NUANCES ET CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES DE LA FONTE GRISE 


R, Rf, Durcté R, Rf. Duretc 
Nuance | jg/mm? ég/nant HB Nuance | xg/mm? ane HB 


Fonte ferritique Fonte perlitique 


cy00 Les essais ne sont pas CU24-44 24 44 170 à 241 
effectués 
CU12-28 42 28 143 à 229 Fonte perlitique inoculée 
2 à2 
Fonte ferrito-perlitique ee 4 5 7 à 
Cu15-32 15 32 163 à 229 
CU18-36 18 36 170 à 229 


Les nuances des fontes les plus usitées en mécanique sont données 
dans le Tableau 8. Suivant la norme soviétique GOST 1412-54, une 
fonte grise est désignée par les lettres C (initiale de grise en russe) 
et U (initiale de fonte en russe). Les lettres sont suivies de chiffres. 
Les premiers chiffres indiquent la valeur moyenne de la charge de 
rupture à la traction, et les deuxièmes la charge de rupture à la 
flexion. 

Les fontes grises peuvent former des groupes suivants en fonc- 
tion des propriétés et de l’utilisation: 

Fontes ferritiques et ferrito-perlitiques dont la charge de rupture 
à la traction varie de 12 à 18 kg/mm° et celle à la flexion de 28 à 
40 kg/mm®° (CU00, CU12-28, CU15-32, CU18-36). Voici leur compo- 
sition approchée : 3,5 à 3,6 % C; 1,5 à 3,0 % Si; 0,4 à 0,6 % Mn; 
0,3 à 0,8 % P ; 0,1 à 0,12 % S. 

Ces fontes s’emploient pour des pièces peu importantes qui sup- 
portent en service des charges faibles. Dans certains cas, la fonte 
ferrito-perlitique s'emploie pour l'exécution des bâtis et des pièces 
dont la section change brusquement. On obtient alors une structure 
plus homogène sollicitée par des contraintes plus faibles que dans 
le cas d’une fonte perlitique plus résistante. 

La fonte perlitique (Tableau 8) s'emploie pour le moulage des 
bâtis des machines-outils puissantes, des corps des mécanismes, des 
pistons et des cylindres, etc. 
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On rapporte aux fontes perlitiques les fontes aciérées et ino- 
culées. 

a) Fontes aciérées. Pour obtenir ces fontes, on ajoute au lit de 
fusion 20 à 30 % de riblons d'acier; ces fontes ont une teneur réduite 
en carbone qui assure une matrice perlitique avec une faible quan- 
tité d'’inclusions de graphite. Sa composition approchée: 3,0 à 
3,3 % C; 1,5 à 1,7 % Si; 1,0 à 1,2 % Mn; <0,3 % P;<0,10% S. 

La teneur en silicium doit être suffisante pour rendre impossible 
la trempe. 

b) Une fonte inoculée s'obtient en ajoutant avant la coulée de la 
fonte liquide certaines substances appelées inoculants (ferrosilicium 
à 75 %, 0.3 à 0,8 % de silicocalcium, etc.). 

Pour obtenir dans des pièces à épaisseur des parois variable 
coulées en fonte une matrice perlitique comportant quelques inclu- 
sions isolées de graphite lamellaire de grosseur moyenne, on recourt 
à l’inoculation. Cette opération est efficace surtout lorsque la fonte 
d'une composition bien définie subit au préalable une surchauffe 
poussée à 1 400 °C. La surchauffe assure l’affinage du graphite et 
contribue à l'obtention des pièces coulées plus compactes. 

L'inoculation s'emploie pour la fonte à bas carbone ayant une 
teneur relativement faible en silicium et accrue en manganèse et qui 
présente en l'absence d’inoculants une structure de fonte truitée. 
c'est-à-dire celle de lédéburite + perlite + graphite. La composi- 
tion chimique approchée d’une fonte inoculée: 2,8 à 3,3 % C; 
1,0 à 1,5 % Si; 0,8 à 1,2 % Mn; <0,3 % P; <0,12 % S. 


L'inoculation accélère nettement la graphitisation primaire, car elle 
augmente le nombre de germes de cristallisation et diminue par dégazage du 
métal liquide la teneur en hydrogène, oxygène et azote ; or, ce sont des éléments 
qui ralentissent la formation du graphite. De plus, l'inoculation élimine la 
surfusion du métal inévitable par suite de la surchauffe de la fonte. 

En accélérant la graphitisation primaire, l'inoculation rend impossible la 
trempe dans les sections minces de pièces coulées et contribue à la production 
du graphite de la forme la plus favorable. 

Le manganèse introduit en quantité accrue (la teneur en silicium étant plus 
faible) freine la graphitisation lors de transformation eutectoïde. Ce procédé 
assure l'obtention d’une structure perlitique des sections relativement épaisses 
d’une pièce coulée. 


La fonte inoculée s'emploie pour des pièces travaillant à l'usure 
telles que les engrenages, les tambours de frein, les cylindres des 
machines à vapeur, etc. 

Le choix de la nuance d’une fonte doit être guidé par le fait 
qu'un refroidissement ralenti de la pièce coulée (augmentation de 
l'épaisseur de la paroi) altère les propriétés mécaniques. Il en est 
ainsi parce que dans les sections épaisses, la diffusion de la perlite 
diminue et que la formation de cette dernière s'accompagne de celle 
de la ferrite. 
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4. Fonte blanche et trempée 


La cémentite présente dans une fonte blanche lui confère une dureté 
élevée, la rend fragile et pratiquement inapte à l’usinage. Ainsi 
l'utilisation de ce type de fonte est-elle très limitée. 

Les moulages en fonte blanche s'emploient pour l’obtention des 
pièces en fonte malléable par recuit graphitisant. 

On appelle pièces en fonte trempée celles dont les couches super- 
ficielles ont une structure de fonte blanche, alors que leur âme a 
uno structure de fonte grise. Ces zones peuvent être séparées par une 
couche de fonte truitée. 

La trempe à une certaine profondeur (12 à 30 mm) résulte d’un 
refroidissement rapide de la surface, qui fait suite à la coulée de la 
fonte dans des moules métalliques (coquilles). 

La dureté superficielle élevée (400 à 500 Z/B) détermine une 
bonne résistance à l'usure, surtout à l'usure par abrasion. 

C'est pourquoi la fonte trempée s'emploie pour les cylindres des 
laminoirs à tôles, les roues, les boulets des moulins, etc. 

A cet effet on utilise une fonte à teneur réduite en silicium et 
capable de recevoir la trempe. Sa composition approchée: 2,8 à 
3,6 % C; 0,5 à 0,8 % Si; 0,4 à 0,6 % Mn. 

La différence de vitesse de refroidissement suivant l'épaisseur et 
la formation de structures différentes font apparaître dans une pièce 
coulée des contraintes internes importantes susceptibles de produire 
des fissures. Pour supprimer les contraintes, les pièces à mouler 
subissent un traitement thermique qui consiste à les chauffer à 
500 ou 550 °C. 


5. Fonte à graphite sphéroïdal 
à haute résistance 


Les fontes à graphite sphéroïdal à haute résistance s'obtiennent par 
addition de certains métaux alcalins ou alcalino-terreux à la fonte 
liquide mise dans une poche de coulée spéciale. A cet effet, on emploie 
le plus souvent le magnésium (0,03 à 0,07 %). Pour ce qui est d’au- 
tres éléments, ces fontes ne se distinguent pas de la fonte grise. 

Pendant la cristallisation, le magnésium confère au graphite non 
pas une forme lamellaire mais sphérique (fig. 125) *. 

Le magnésium accroît l'aptitude de la fonte à la surfusion et 
donc à la trempe. La trempe est éliminée par une double inocula- 
tion qui consiste à additionner du magnésium pour obtenir du 
graphite sphéroïdal et à introduire du ferrosilicium en tant qu'élé- 
ment graphitisant. 


* Les causes de la cristallisation du graphite en forme de petites sphères 
ne sont pas encore suffisamment élucidées. 
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Le graphite sphéroïdal altère beaucoup moins la résistance de la 
masse métallique principale et assure ainsi à la fonte des proprié- 
tés mécaniques élevées. 

Le Tableau 9 donne les caractéristiques mécaniques d’une fonte 
à haute résistance BU de différentes nuances (B initiale de haute 


Fig. 125. Graphite sphéroïdal dans la fonte: 
a— X150 (coupe non attaquée); b — X250 


qualité, U initiale de fonte en russe). Le premier chiffre donne la va- 
leur moyenne de la charge de rupture à la traction, le deuxième 
l'allongement. 

Les fontes BU50-1,5, BU60-2 ont une matrice perlitique, les 
fontes BU45-5 une matrice perlito-ferritique et B440-10 une matrice 
ferritique. 
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Tableau 9 


NUANCES ET CARACTÉRISTIQUES DES FONTES À HAUTE RÉSISTANCE 
(GOST 7293-54) 


R, L 
Nuance | kg/mm3 FE AL k 


38 


50 
60 42 
Ë 45 33 
BU40-10 40 30 


Dans les fontes à haute résistance, la formation de la ferrite est 
favorable pour l’amélioration de la plasticité tout en ne diminuant 
que de peu la résistance. La fonte à graphite sphéroïdal a une bonne 
tenue à l'usure et des propriétés antifriction élevées. 

La fonte à haute résistance est très usitée dans les branches 
industrielles les plus diverses. Ainsi, la construction d'automobiles 
et de diesels l'utilise pour la fabrication des vilebrequins, culasses 
et autres pièces. En mécanique lourde, elle sert à exécuter de nom- 
breuses pièces des laminoirs et des presses (chabottes, traverses des 
presses, cylindres des laminoirs par exemple); dans les industries 
chimique et pétrolière pour les pompes et les valves travaillant 
dans des milieux corrosifs, etc. 


6. Fonte malléable 


La fonte malléable s'obtient par maintien prolongé aux températu- 
res élevées (recuit) des pièces en fonte blanche. 

Le recuit produit un graphite nodulaire déchiqueté (fig. 126) 
qui, par rapport au graphite lamellaire, diminue beaucoup moins la 
résistance et la plasticité de la matrice métallique. 

La matrice métallique d’une fonte malléable est constituée de 
ferrite (fonte malléable ferritique ou à cœur noir, fig. 126,a) 
et, plus rarement, de perlite (fonte malléable perlitique ou à cœur 
blanc). 

La malléable à cœur noir est largement employée dans l’industrie, 
car elle est la plus plastique. 

La composition chimique d’une fonte blanche prévue pour malléa- 
bilisation par recuit peut varier dans les limites: 2,5 à 3,0 % C; 
0,5 à 1,5 % Si; 0,3 à 1,0 % Mn (en fonction de la structure impo- 
sée du métal de base); 0,08 à 0,12 % S et 0,08 à 0,2 % P. Pour 
obtenir de meilleures propriétés mécaniques, la teneur en carbone 
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doit être réduite au possible * et ne pas dépasser 2,8 %. S'il n’en 
est pas ainsi, surtout dans le cas du recuit à la fonte ferritique, il 
se forme une quantité excédentaire de graphite qui dégrade la résis- 
tance ct la plasticité. 

L’épaisseur de la section des pièces coulées ne doit pas dépasser 
40 à 50 mm. Lorsqu'elle est plus grande, l’âme de la pièce peut 


a 


Fig. 126. Micrographies de la fonte malléable: 
a — fonte ferritique; b — fonte perlitique. x 500 


devenir le siège de formation du graphite lamellaire qui rend la 
fonte inapte au recuit. 

La figure 127 donne un schéma de principe de la malléabilisa- 
tion ferritique. Elle s'effectue en deux opérations. D'abord, les pièces 
placées le plus souvent dans des caisses remplies de sable sont main- 
tenues à 950 ou 970 °C. C’est la période de la graphitisation primai- 
re, c’est-à-dire celle de la décomposition de la cémentite qui fait 
partie de la lédéburite (A + Fe:C), et de l'établissement d'un équi- 
libre stable austénite + graphite. La décomposition de la cémentite 


* Dans ce cas, la fusion de la fonte qui impose une surfusion poussée à 
; “2 ou 1 500 °C s'effectue soit dans des fours électriques, soit par le procédé 
uplex. ‘2 
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conduit à l'apparition du graphite nodulaire déchiqueté (carbone de 
recuit). 

Ensuite, les pièces sont refroidies jusqu’à la température de la 
transformation eutectoïde. L'austénite dégage alors un graphite 
secondaire, et les inclusions graphitiques grossissent. Lorsque la 
température atteint le niveau de l'intervalle eutectoïde *, le refroi- 
dissement est brusquement ralenti ou la température est maintenue 


Graphitisalion primaire 


950-970C Léd(A+Fe,0)-A+C 


Intervalle de Lempéra- 
tures eutectoide 


Température, °C 


Graphitisation secondaire 
P(F+C)—F+G 
| 


Temps, h 


Fig. 127. Recuit de la fonte malléable: 
Léd — lédéburite; A — austénite; P — perlite; F — ferrite; G — graphite 


pour une longue période à un niveau quelque peu inférieur à cet 
intervalle (fig. 127). C'est le moment de la graphitisation secon- 
daire: décomposition de l’austénite avec formation d'un mélange 
ferrito-graphitique (pendant un refroidissement lent dans le système 
stable Fe-C) ou décomposition de la cémentite qui fait partie de la 
perlite avec formation de la ferrite et du graphite (au cours du main- 
tien à la température inférieure au niveau eutectoïde). 

Après la graphitisation secondaire la fonte présente une struc- 
ture de ferrite + graphite nodulaire déchiqueté. C’est le type de 
recuit le plus usité. 

La cassure de la fonte ferritique est d'un noir velouté en raison 
de la grande quantité de graphite. 


* Toute fonte employée dans l'industrie est un système à composants 
multiples. On peut considérer en première approximation que la fonte est 
un système de trois composants Fe-C-Si. Dans ce cas, l'existence simultanée 
de trois phases (austénite, ferrite, graphite) correspond à l'équilibre monova- 
riant (| = 1). C’est pourquoi la transformation eutectoïde (eutectique) se 
produit non pas à température constante, mais dans un intervalle de tempé- 
ratures qui est fonction de la composition de la fonte. 


14—850 
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Si le maintien au stade secondaire de graphitisation n'est pas 
suffisant, la graphitisation n'’affecte qu'une partie de la cémentite 
qui entre dans la perlite. Dans ce cas, il se forme une malléable 
ferrito-perlitique (F + P + G). 

Si le maintien au-dessous de la température eutectoïde n'est 
pas observé, il se forme une malléable perlitique (P + G) dont la 
cassure est blanche rayonnante (aciérée). 

Le recuit est réalisé parfois dans un milieu oxydant et décarbu- 
rant ; les pièces sont rangées alors dans du minerai de fer, ce qui 


970°C 

1000 = — 700 
S 900 
as 000 
S 700 / 13h 
& 600 EL Z ZT [Ian 
+S 500 7 [LL [] 155-60h 
& 400 
& 300 - 

7 Refroidissement avec le four 


Temps de maintien, h 


Fig. 128. Allures de la malléabilisation de la fonte. Lignes continues — allure 
accélérée de la malléabilisation 


assure une décarburation complète de leur surface. Avec ce mode, on 
élimine la graphitisation secondaire et obtient une malléable perlito- 
ferritique. La couleur de la cassure est alors gris clair. 

La malléabilisation de la fonte est une opération très longue 
fig. 128) ; elle dure 100 à 120 h. 


Il oxiste des mesures variées pour l’accélérer; à cet effet. la fonte peut 
être inoculéo avec de l'aluminium (moins souvent avec du bore, bismuth ou 
d’autres éléments), la température de chauffage de la fonte avant coulée peut 
être augmentée, les pièces peuvent être trempées avant recuit et Chutes 
à 350 ou 400 °C, on peut élever la température de la graphitisation primaire 
mais sans dépasser 1 080 °C ou effectuer le recuit dans une atmosphère de protec- 
tion sans enfermer les pièces dans des caisses remplies de sable. 

Le procédé le plus efficace est de combiner l’inoculation par l'aluminium au 
chauffage des pièces jusqu’à 350 ou 400 °C pendant 7 à 8 h. Un tel traitement 
permettrait d'éliminer l'oxygène et l'azote du métal, d’affaiblir la stabilité 
de la cémentite et d'augmenter la vitesse de diffusion, en réduisant ainsi la 
durée de la graphitisation primaire et secondaire. 

La figure 128 illustre l'influence de l’inoculation combinée au vieillis- 
sement artificiel (chauffage à 350 ou 400 °C) sur la diminution de la durée 


du recuit. 


La fonte malléable est désignée par les lettres KU (initiales de 
fonte malléable en russe) et des chiffres (Tableau 10). Les deux 
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premiers chiffres indiquent la charge de rupture à la traction, et 
les deux deuxièmes l'allongement. 


Tableau 10 
NUANCES ET CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES LE LA FCNTE MALLÉABLE 


Dureté 


Durcté + R, 
HB Nuance kg/mm® A, % | HB 


Nuance | gg/mm? | A. % 


Fonte ferritique Fonte perlitique 


KU35-10 35 10 163 | KU45-6 45 6 241 
KU37-12 37 12 163 | K450-4 50 4 241 


Les pièces coulées en fonte malléable travaillent sous des charges 
dynamiques et vibratoires. Ainsi, la malléable ferritique des nuan- 
ces KU37-12 et KU35-10 est usitée pour la fabrication des pièces 
sollicitées par des charges dynamiques et statiques élevées (carter» 
des réducteurs, ponts arrière, moyeux, crochets, étriers, etc.). Pour 
des pièces moins importantes (têtes, petits étriers, écrous, silen- 
cieux, brides, manchons, etc.), on emploie la fonte ferritique. 
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CHAPITRE IX 


Transformations de phases 
dans les alliages 
fer-carbone (théorie du 
traitement thermique 

de l’acier) 


1. Formation de l’austénite 
(transformations de l'acier lors 
de l'échauffement) 


La formation de l’austénite à partir de la perlite devient possible 
après une faible surchauffe de l'acier par rapport à la température 
d'équilibre (4,) *, lorsque l'énergie libre de l’austénite devient plus 
faible que celle du mélange ferrito-cémentitique (fig. 129). 

La transformation de la perlite en austénite est un phénomène de 
cristallisation qui se produit par suite de l’apparition des germes 
d’austénite et de leur développement ultérieur. 

La composition de l'austénite se distingue nettement de celle 
de la ferrite et de la cémentite qui lui ont donné naissance. Aussi 
cette transformation a-t-elle un caractère de diffusion et s'accompa- 
gne-t-elle de la migration des atomes de carbone à des distances impor- 
tantes. 

Un germe d’austénite apparaît toujours à la limite de séparation 
de la ferrite et de la cémentite (fig. 130). La surchauffe devenant plus 
intense, la différence entre les énergies libres de la perlite et de 
l’austénite augmente (voir fig. 129) et entraîne la diminution de la 
taille critique des germes d'austénite tout en augmentant la vitesse 
de leur apparition et de leur développement. 

Ainsi, suivant M. Blanter, lorsque la température passe de 740 
à 800 °C la vitesse de germination de l’austénite augmente de 280 
fois et la vitesse linéaire de croissance de ses germes de 82 fois. 

Le nombre de germes apparus à la température considérée est 
d'autant plus élevé que la teneur de l’acier en carbone est plus 
grande et que les particules de cémentite sont plus dispersées dans 
la perlite. 

La vitesse de formation de l’austénite est grande surtout si l’acier 
avait une structure de perlite lamellaire ïine. Elle diminue avec 

* En 4; les phases ferrite, cémentite et austénite sont en équilibre, 


c'est-à-dire la première dérivée de l'énergie libre suivant la concentration a la 
même valeur pour toutes les phases. 
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l'augmentation de la dimension des lamelles pour devenir la plus 
faible dans le cas de la perlite globulaire. Il en est ainsi parce qu une 
dispersion accrue des carbures augmente leur surface de sépara- 
tion avec la ferrite en accélérant ainsi la germination de l'austé- 
nite et la croissance de ses germes. | 

La transformation de la perlite en austénite d'un acier eutec- 
toïde peut être examinée directement sur le schéma de Ja figu- 
re 131. Au départ l’acier est composé de petits cristaux de cémentite 


Austénile 
/ cémentite 
VF Ferrite 


71 


| pertile 
(Fed+Fe,C) 


œ 


Auslénite 


Energie Libre E 


/ Ferrite 

Cémentite 
Austenile 
Tempéralure b) 


Fig. 129. Modification de l'énergie libre Fig. 130. Germination de l’aus- 
de l’austénite et de la perlite en fonc-  ténite à la limite de séparation 


tion de la température de la ferrite et de la cémentite: 
a — perlite lamellaire: b — perlite 
globulaire 


enveloppés dans de la ferrite (structure cellulaire) (fig. 131,7). Avec 
un échauffement poussé quelque peu au-dessus de Ac;, il se forme 
des plages d'austénite (fig. 131,77) susceptibles de dissoudre la cémen- 
tite. La couche adjacente d’austénite devient alors la plus saturée 
en carbone. 

Les germes d'austénite ainsi apparus se développent par suite 
de la dissolution de la cémentite et de la transformation de la fer- 
rite. Pourtant, la vitesse de germination de l'austénite aux dépens 
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de la ferrite est toujours plus grande que celle qui est assurée au 
détriment de la cémentite. Après la transformation de la ferrite 
en austénite, cette dernière conserve donc une certaine quantité de 
cémentite (fig. 131,777) qui, lors du maintien ultérieur à la tempéra- 
ture considérée ou avec son élévation, se dissout dans cette austé- 
nite (fig. 131,7V). 
La transformation de la ferrite et même la dissolution complète 
e la cémentite a l' re Late à sa teneur en 


Eee 


1 ec Fe,c 
| 


M 
NI 


&:, À ° - 
[érentite [ Cementite IN Cémentite 


Austénite || Austénite  Austénite 
ca Ferre 


Teneur 81 C7, 


Ferrite  Ferrite 
Température, °C (Temps) ss 


Fig. 131. Formation de l’austénite à partir d’un mélange ferrite + cémentite 
(perlite) dans un acier eutectoïde (d’après S. Steinberg) 


carbone. Par rapport aux zones occupées précédemment par la fer- 
rite, cette teneur cest nettement supérieure dans les volumes adija- 
cents aux particules de cémentite et, après leur dissolution, dans 
les zones occupées auparavant par la cémentite. 

Pour égaliser la concentration du carbone dans tout le volume 
des cristaux de l’austénite (fig. 131,V), il faut soit pousser encore 
plus la température pour accélérer la diffusion du carbone, soit la 
maintenir au niveau considéré pendant un temps supplémentaire. 

La transformation de la perlite en austénite permet donc de dis- 
tinguer les étapes suivantes: germination de l’austénite, croissance 
des germes par absorption de la ferrite et de la cémentite, dissolu- 
tion de la cémentite et, enfin, égalisation de la composition de 
l’austénite sur tout le volume des cristaux dite homogénéisation. 

La figure 132 représente le diagramme qui indique pour des 
températures variées le moment du début et de la fin de la transfor- 
mation de la perlite en austénite ; il montre que plus la température 
d'échauffement est élevée, plus la marche de la transformation 
est rapide. Au-dessus de 800 °C, la vitesse de transformation est si 
grande qu'elle ne peut être enregistrée expérimentalement. 
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Lorsque la vitesse de chauffage continu n'est pas constante 
(fig. 132,1, 2, 3), la transformation de la perlite en austénite se 
produit non pas à une température définie mais dans un intervalle 
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Fig. 132. Transformation de la perlite en austénite à température constante 
et lors de l'échauffement continu 


de températures (1-£, ; te-t3; t4-l5). Plus la vitesse d’échauffement est 
grande, plus la température de transformation du mélange ferrite + 
+ cémentite (perlite) en austénite est élevée. 


2. Croissance du grain austénitique 
en échauffement 


Croissance du grain. Les grains d’austénite apparaissent lorsque 
la transformation de la perlite en austénite prend fin. La grandeur 
initiale des grains austénitiques dépend du nombre de germes appa- 
rus dans le volume considéré par unité de temps, ainsi que de la 
vitesse de leur croissance. Plus la dispersion des particules de cémen- 
tite au la perlite est grande, plus le premier germe d'austénite 
est fin. 

Au moment de la naissance, le grain d’austénite est très petit 
(500 à 1 000 mu), mais il croît rapidement avec le prolongement de 
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son séjour à la température de sa naissance, et surtout lorsque la 
température s'élève. . 

La croissance du grain austénitique est spontanée ; elle a à l’ori- 
gine la tendance du système à diminuer l'énergie libre en réduisant 
la surface des grains. Les grains grossissent en accaparant d'autres 
grains, plus petits et donc moins stables du point de vue thermody- 
namique. 

Au début, le maintien à température constante ne fait pas croître 
le grain d’une manière perceptible. Cette période dite d'incubation 
est d'autant plus courte que la température est plus élevée. La fin 
de l’incubation déclenche la croissance intense des grains; leurs 
dimensions sont alors très différentes. Si le maintien à température 
constante dure plus longtemps, les grains cessent pratiquement de 
se développer et ne font qu'égaliser leurs dimensions. 

Dans les domaines à deux phases, ceux des aciers hypereutectoi- 
des par exemple, l'intervalle de températures Ac,-Acm est celui où 
la croissance des grains d’austénito est ralentie efficacement par les 
particules de carbure (de cémentite) non dissoutes. Il en est ainsi 
parce que les particules de carbure se déposant aux joints des grains 
entravent leur développement libre. Les plages de ferrite dans les 
aciers hypueutcctoïdes exercent la même action dans l'intervalle de 
températures Ac;-Acs. 

L’aptitude du grain austénitique à la croissance varie suivant 
les conditions de fusion même pour les aciers de composition iden- 
tique. Il existe donc deux types d’aciers à grains fins et à gros grains 
par hérédité. 

Dans un acier à grains fins par hérédité, même à la température 
poussée à 1 000 ou 1 050 °C, la croissance du grain reste négligeable ; 
mais si l’échauffement est poussé encore plus, il provoque un brus- 
que grossissement du grain (fig. 133). 

Dans un acier à gros grains par hérédité c’est l'inverse, un fort 
développement s'observe même lorsque l’échauffement dépasse Ac; 
d’une valeur négligeable (fig. 133). 

Cette aptitude différente à la croissance du grain est déterminée 
par le caractère de la désoxydation et par la composition de l’acier. 
Les aciers qui ne sont désoxydés que par du ferromanganèse (acier 
effervescent) ou par du ferromanganèse et ferrosilicium se rapportent 
au type d'’aciers à gros grains par hérédité. Les aciers qui sont encore 
désoxydés par do l'aluminium ou qui contiennent en plus une petite 
quantité (0,03 à 0,1 % de zirconium), vanadium ou titane se rappor- 
tent au groupe à grains fins. 

L'action favorable de l'aluminium, du vanadium, du titane 
et du zirconium est attribuée par de nombreux chercheurs à la forma- 
tion des oxydes (Al:0:), nitrures (AIN) ou carbures (TiC, VC. ZrC) 
qui, en se déposant sous forme de particules dispersées aux joints des 
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grains, ralentissent leur développement d’une manière purement 
mécanique. Aux températures élevées, ces particules se dissolvent 
dans les zones adjacentes du grain et provoquent ainsi son grossis- 
sement impétueux (fig. 133). Pourtant, cette thèse n’est pas confir- 
mée expérimentalement. 

Il convient de souligner que les termes acier « à gros grains par 
hérédité » ou « à grains fins par hérédité » ne signifient pas que 
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Fig. 133. Croissance du grain de l'austénite des aciers à grains fins et à gros 
grains par hérédité 


l'acier considéré a toujours des grains gros ou fins. Ils ne font qu'in- 
diquer qu’à un échauffement poussé jusqu'aux températures déter- 
minées, un acier à gros grains acquiert un grain grossier à une tem- 
pérature plus basse qu’un acier à grains fins. 

Lorsque la température de chauffage est suffisante, un acier à 
grains fins par hérédité peut même avoir un grain d'austénite plus 
grand qu’un acier à gros grains par hérédité (fig. 133). C'est pour- 
quoi il faut distinguer encore le grain réel, c'est-à-dire le grain qui 
s’est formé dans l’acier à la température considérée. 

La grosseur d’un grain d'austénite réel est déterminée par la 
température de chauffage, la durée du séjour à cette température et 
l'aptitude de l’acier à la croissance du grain pendant l’échauffement. 

Après refroidissement, le grain des produits de décomposition de 
l'austénite, et notamment de la perlite, est dans les cas courants 
d'autant plus gros que le grain d’austénite initial a été plus grand. 
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Il n’est pas rare qu'un gros grain austénitique donne lieu à la formation 
dans son volume des grains fins de perlite ou d'autres produits de sa décomposi- 
tion. Mais dans ce cas la texture de l’ancien grain d'atsténite est conservée, 
c'est-à-dire les grains nouvellement formés gardent une certaine orientation 
cristallographique. C’est pourquoi l’ensemble de ces grains fins enfermés dans 
l'ancien grain d'austénite influe sur les propriétés de l'acier comme un gros 
grain unique. 


Surchauffe et brûlure. L’échauffement d’un acier hypoeutectoïde 
poussé jusqu'aux températures qui dépassent nettement À; et la 
formation de gros grains lors du refroidissement ultérieur rendent 


Fig. 13%. Micrographies de l'acier hypocutectoïde surchauffé (a) (structure 
de Widmanstätten) et brûlé (b). x 100 


la ferrite en excès susceptible de se dégager sous forme de longues 
lamelles (aiguilles) qui percent les grains de perlite (fig. 134,a). 
Cette structure s'appelle de Widmanstätten *. 

Le chauffage de l’acier jusqu'à des températures élevées qui pro- 
voque la formation de gros grains réels et l'obtention d’une struc- 
ture de Widmanstätten est appelé communément surchauffe. 

Un acier surchauffé est caractérisé par une cassure à gros grains, 
car cette cassure passe par les joints des grains qui sont gros. Mais 
lorsque le grain d’austénite est petit, la cassure révèle une structure 
à grains fins. 


* La structure de Widmanstätten s’observe presque toujours dans un 
acier coulé. Dans un acier hypereutcctoïde, une surchauffe importante et un 
refroidissement rapide rendent possible le dégagement des lamelles (aiguilles) 
de cémentite. 


Fig. 136. Echelle des dimensions des grains de l'acier (les chiffres indiquent 
le numéro du grain). X 100 
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téristiques mécaniques d’un acier à gros grains sont donc bien 
plus faibles que celles d'un acier à grains fins. 

La grosseur héréditaire influe grosso modo sur les caractéristiques 
technologiques de l'acier. Un acier à grains fins par hérédité peut 
être chauffé à des températures plus élevées sans craindre la sur- 
chauffe. 


La grosseur du grain « par hérédité » et réel peut être établie par des mé- 
thodes variées (GOST 5639-51). 

Suivant celle de la cémentation, l'échantillon est saturé en carbone (voir 
p. 308) à 930 °C pendant 8 h. Dans ces conditions, la teneur en carbone de la 
couche superficielle de l'austénite atteint la concentration hypereutectoïde. Le 
refroidissement lent ultérieur amène le dégagement aux joints des grains 
d'austénite de la cémentite secondaire qui forme un réseau continu; ce réseau 
permet de mesurer la grosseur des grains (fig. 135,a). 

D'après la méthode de normalisation, l'échantillon est chauffé jusqu’à 
la température imposée (930 °C, dans les cas courants) puis refroidi à l’air 
(normalisation). Ce procédé révèle un réseau de ferrite excédentaire qui se 
forme, suivant les anciens grains d’austénite (fig. 135,b), et permet ainsi de 
juger de la grosseur des grains. 

La cémentation et la normalisation sont applicables aux aciers hypoeutec- 
toïdes. Pour les aciers hypereutectoïdes on recourt à l'oxydation, applicable 
d’ailleurs aux aciers hypoeutectoïdes. Un échantillon rectifié est chauffé 
dans l'air jusqu’à la température imposée, puis refroidi rapidement dans l'huile 
ou l'eau et légèrement poli. La mesure de la grosseur du grain s'effectue 
au microscope avec un grossissement de 100 fois (fig. 135,c). Les grains de la 
coupe sont confrontés avec les images étalons représentées sur la figure 136. 
Les aciers cotés de 1 à 5 sont dits à grains gros, et ceux cotés de 6 à 8 à grains fins. 

Pour la majorité des aciers hypoeutectoïdes, l’échauffement pour traite- 
ment thermique ne dépasse pas 930 °C, température de l'essai standard. C'est 
ponruel lorsqu'un essai standard montre que l'acier a un gros grain par héré- 

ité, il est possible d'obtenir par traitement thermique un gros grain réel. 


3. Généralités sur les transformations 
d'une austénite surfusionnée 
(diagramme de transformation isotherme 
ou courbe TTT) 


Au-dessous de Ar, (723 °C), l'austénite est instable et subit des mo- 
difications, car son énergie libre est supérieure à celle des produits 
de sa transformation (voir fig. 129). Le diagramme de transforma- 
tion isotherme de l'austénite (transformation se produisant à tempé- 
rature constante) illustre le mieux les modifications subies par 
l'austénite à des degrés de surfusion différents. 

La transformation isotherme de l’austénite est étudiée en chauffant 
de petits échantillons d'acier jusqu'à des températures qui correspon- 
dent à l’existence d’une austénite stable (c'est-à-dire au-dessus du 
point critique), puis en les refroidissant très vite jusqu'à une tem- 
pérature inférieure à Ar,, par exemple jusqu’à 700, 600, 500, 400, 
300 °C, etc., et maintenant à ces températures jusqu’à la décomposi- 
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Fig. 137. Etablissement des courbes TTT d'un acier eutectoïde 


tion complète de l'austénite. Le niveau de sa décomposition peut 
être déterminé par des méthodes variées (micrographique, magné- 
tométrique, dilatométrique, etc.). 

Les résultats des recherches sont caractérisés par une courbe qui 
indique la quantité d'austénite décomposée en fonction du temps 
écoulé depuis le début de la décomposition. Comme on le voit sur la 
figure 137, pendant un certain intervalle de temps (Ti, T2, Ts) 
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la décomposition de l’austénite n’est pas enregistrée expérimentale- 
ment. Cet intervalle est dit d’incubation. 

Une fois cette période écoulée, l’austénite commence à se décom- 
poser avec formation d’un mélange ferrite + cémentite. La décom- 
position rapide d’abord devient de plus en plus lente. Après un 
certain temps (6,, 8, 6:), ce processus s'achève ou s'arrête. 

En établissant des courbes de ce type pour de nombreuses tem- 
pératures de surfusion (£,, {,, t, etc.), on obtient un diagramme 
de transformation isotherme de l’austénite ou diagramme TTT (Temps- 
Température-Transformation) ou encore courbe en S (fig. 137). A cet 
effet, il faut reporter les segments de temps qui correspondent 
au début (T;, T+:, T:) et à la fin (6,, 0., 03, etc.) de la décomposi- 
tion de l’austénite, pour chacune des températures étudiées (/,. t2. ta, 
etc.), sur le diagramme dont les abscisses indiquent le temps *, 
et les ordonnées la température, et relier les points identiques par 
des courbes régulières. 

La courbe 7 du diagramme de transformation isotherme de 
l’austénite (fig. 137 et 138) caractérise le début de décomposition, 
et la courbe 2 le temps nécessaire pour son achèvement. 

Le domaine situé à gauche de la courbe du début de décomposi- 
tion (voir fig. 137 et 138) détermine la durée d’incubation; dans 
l'intervalle des températures et du temps déterminés par ce 
domaine, l'austénite est à l’état surfusionné et ne se décompose 
pratiquement pas. La durée d'incubation caractérise la stabilité 
de l’austénite surfusionnée. Lorsque le degré de surfusion s'élève. 
cette stabilité s'affaiblit rapidement pour atteindre le minimum 
à 9550 °C environ, après quoi de nouveau elle devient rapidement 
plus forte (fig. 137 et 138). 

A la température de stabilité minimale (550 °C environ), la 
vitesse de transformation de l’austénite est très grande. Dans ces 
conditions, la durée d’incubation des aciers au carbone ne dépasse 
pas 1,0 à 1,5 s. Aussi, pour réaliser une surfusion de l’austénite 
à des températures inférieures à 600 ou 500 ©C, il faut que le refroi- 
dissement de l’acier se fasse à une grande vitesse (800 à 200 ‘C/s 
en fonction de la teneur de l’austénite en carbone). 

Une stabilité plus faible de l’austénite et l’augmentation de la 
vitesse de sa transformation avec l'élévation de surfusion s'expli- 
quent par une différence accrue entre les énergies libres de l’austénite 
et de la perlite (voir fig. 129). Dans ces conditions, comme nous 
l'avons déjà indiqué, la taille critique du germe susceptible de 
croissance diminue, alors que le nombre des volumes d’austénite 


* Pour rendre plus commode l'établissement du diagramme, on adopte 
souvent pour le temps une échelle logarithmique, car le temps de décomposition 
peut varier dans de larges limites, des fractions de seconde à des dizaines de 
minutes et même à des heures. 
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primaire capables d’'engendrer des germes de la phase nouvelle 
augmente. 

Une stabilité accruc de l’austénite et la diminution de la vitesse 
de sa transformation à des degrés de surfusion importants résultent 
de la réduction de la vitesse de formation et de développement 
des phases nouvelles par suite du ralentissement du phénomène de 
diffusion. 

Lorsque l'austénite est surfusionnée jusqu’à la température 
inférieure au point As * (fig. 138), les phénomènes de diffusion 
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Fig. 138. Courbes TTT d’un acier eutectoïde 


sont complètement évincés, et la formation d’un mélange ferrite + 
cémentite devient impossible. C'est le cas de la transformation 
sans diffusion de l’austénite en une structure d'acier trempé appelée 
martensite qui est une solution solide sursaturée de carbone dans 
le fer «. 


* Msest le point martensitique qui correspond à la température de début 
de la transformation de l’austénite surfusionnée en martensite. 


Transformation perlitique 225 


La teneur en carbone de la martensite ne se distingue donc 
presque pas de celle de l’austénite surfusionnée. 

Suivant le degré de surfusion de l’austénite, il existe trois domai- 
nes de températures ou zones de transformation (fig. 138), perlitique, 
bainitique ou intermédiaire (entre les transformations perlitique et 
marlensitique) et martensitique. 

Le domaine perlitique (fig. 138) s'étend sur l'intervalle de 
températures comprises entre le point 4r, et l’inflexion de la courbe 
isotherme (550 °C environ). Ce sont les températures qui s'accom- 
pagnent de la décomposition de l’austénite par diffusion qui donne 
naissance à un mélange ferrite + cémentite à structure lamellaire. 

La transformation bainitique se produit aux températures com- 
prises entre l’inflexion de la courbe en S (550 °C environ) et le 
point Ms (fig. 138). Ce domaine se distingue par plusieurs propriétés 
propres à la transformation perlitique (par diffusion) mais aussi 
par celles propres à la transformation martensitique (sans diffusion). 
La modification de l’austénite surfusionnée aboutit à la formation 
d'un mélange de cémentite et de phase « (ferrite) quelque peu sur- 
saturée en carbone et ayant une structure aciculaire caractéristique. 
Cette structure a reçu le nom de bainite * ou troostite aciculaire. 

Enfin, à la température inférieure au point Âfs, l'austénite 
surfusionnée se transforme sans diffusion en martensite. 

Considérons plus en détail le mécanisme des transformations 
perlitique, bainitique et martensitique, ainsi que les propriétés 
des produits de décomposition de l’austénite surfusionnée. 


4. Transformation perlitique 


La transformation perlitique d'une austénite surfusionnée a une 
allure cristalline et s'effectue par diffusion. Il en est ainsi parce 
que l'austénite (fig. 139,7), pratiquement homogène quant à la 
concentration du carbone, se décompose en précipitant la ferrite 
(fer presque pur) et la cémentite qui contient 6,67 % C, c'est-à-dire 
un mélange de phases dont la teneur en carbone est nettement 
différente. Le constituant dominant dans ces conditions est la 
cémentite. Ses germes se forment généralement aux joints du grain 
austénitique (fig. 139,2) où les fluctuations de carbone, nécessaires 
pour la formation de la cémentite, sont le plus favorisées. Les germes 
de cémentite sont grossis par la diffusion du carbone provenant 
des volumes d’austénite adjacents. Il en résulte un appauvrissement 
en carbone de l’austénite entourant la lamelle de cémentite, 
qui contribue à sa transformation en ferrite (fig. 139,3). Ce phéno- 


* C'est pourquoi la transformation intermédiaire est dite souvent transfor- 
mation bainitique. 
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mène s'accompagne du développement simultané des lamelles de 
ferrite et de cémentite et conduit en définitive à la formation d’un 
grain perlitique (fig. 139,4, 5, 6). La surface du grain perlitique 
nouvellement formé sert également de siège pour engendrer des 
germes de cémentite à orientation différente qui forment de nouveaux 
grains de perlite. Ce phénomène se poursuit jusqu'à ce que les 


Fig. 139. Naissance et croissance d'un grain de perlite 


grains isolés se touchent les uns les autres ct que toute l’austénite 
subisse la transformation (voir fig. 136,6 et fig. 140). 

Plus la température de décomposition de l'austénite est basse, 
plus le mélange ferrite + cémentite en formation est dispersé. 


La dispersion du mélange peut être caractérisée par la distance interla- 
mellaire (A) qe correspond à la somme des épaisseurs d’un couple de lamelles 
de ferrite et de cémentite. La distance interlamellaire en fonction du degré 
de surfusion (AT) peut être déterminée approximativement d'après la formule 
empirique suivante: 


do= 7 + 104 kX. 


Aux faibles degrés de surfusion (700 à 650 °C) il se forme un 
mélange ferrite + cémentite nettement résoluble au microscope dit 
perlite (fig. 138). Lorsque la surfusion est plus importante (600 °C 
environ), on obtient un mélange plus fin dit sorbile (fig. 138). 

Lorsque la surfusion est encore plus grande (jusqu'à 500 ou 
550 °C) l’austénite forme un mélange encore plus dispersé qui 
s'appelle troostite (fig. 138). Au microscope la troostite a l'aspect 
d’un fond fortement attaqué, dissocié difficilement. Au microscope 
électronique sa structure ressort avec une évidence suffisante. 

La distance interlamellaire de la perlite varie de 500 à 700 my; 
de la sorbite de 300 à 400 mp et de la troostite de 100 à 200 mp. 


Transformation perlitique 


Fig. 140. Transformation de l’austénite en perlite lors du maintien isotherme 
à 700 °C environ: 


a — austénite:; b — début de la décempesition; ce — décemycsitien de 25 % : d — décompo- 
sition de 50 %:; e — décomposition de 75 %: ? — décomposition cemplète de l'austénite 
(100 % de perlite). X 1 000 (d'après Villela) 


La dureté et la résistance du mélange ferrite + cémentite sont 
proportionnelles à l'étendue de l'interface ferrite/cémentite. 

C'est pourquoi une dispersion accrue du mélange ferrite + cémen- 
tite. c’est-à-dire la baisse de la température de sa décomposition, 
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Fig. 141. Relation entre les proprièlés mécaniques d’un acierrà 0,78 % C 
et la température de transformation de l’austénite en mélange ferrite + eeatiie 
(d'après Ganzamer et autres) 
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augmente la dureté, la charge de rupture, les limites d'élasticité 
et de fatigue (fig. 141). ° 

La valeur de l'allongement et de la striction est maximale dans 
le cas de la sorbite. Avec le passage à la troostite (température de 
transformation = 550 °C) la plasticité (A et Z) diminue (fig. 141). 
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Fig. 142. Courbes TTT d’un acier hypoeutectoïde (a) et hypereutectuide (b) 


La dureté Brinell de la perlite est comprise entre 180 à 250 HB. 
de la sorbite 250 et 300 ZZB et de la troostite 350 et 400 HB. Leur 
résistance se modifie respectivement. 

Il faut pourtant tenir compte que la différence entre les mélanges 
ferrite + cémentite à base perlitique, sorbitique et troostitique 
n’est que conventionnelle et ces structures n’ont pas de limites 
bien nettes. 

La perlite, la sorbite et la troostite formées par la décomposi- 
tion de l’austénite surfusionnée sont ainsi un mélange ferrite + 
cémentite à structure lamellaire, et elles ne se distinguent que par 
le degré de dispersion. 

Pourtant, à la différence de la perlite, la sorbite et la troostite 
sont des structures en état hors d'équilibre et, pour les aciers à 
composition différente de celle de l'eutectoïde, ont une teneur en 
carbone supérieure ou inférieure à 0,8 %. 

Transformation isotherme de l'austénite des aciers hypoeutec- 
toïde et hypereutectoïde. A la différence des aciers eutectoïdes, ces 
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aciers présentent les particularités suivantes. L’intervalle de tempé- 
ratures supérieur donne lieu d’abotd à la précipitation de la ferrite 
en excès dans l'acier hypoeutectoïde ou de la cémentite en excès 
dans l'acier hypereutectoïde. 

La précipitation de la ferrite excédentaire (cémentite) se traduit 
sur le diagramme de la décomposition isotherme par une courbe 
supplémentaire (fig. 142). La quantité de ferrite (ou de cémentite) 
supplémentaire qui se dégage diminue avec la baisse de température ; 
lorsque la surfusion atteint un certain niveau, la décomposition 
s'amorce directement par la naissance des germes d'’eutectoïde. 

Puisque la quantité de ferrite (ou de cémentite) en excès diminue 
avec la baisse de température, la teneur en carbone de la sorbite 
et de la troostite est inférieure à 0,8 % pour le cas des aciers hypoeu- 
tectoïdes et supérieure à 0,8 % pour celui des aciers hypereutectoïdes. 
Cet eutectoïde dont la concentration diffère de celle qui correspond 
à un état d'équilibre (0,8 % C, point S sur le diagramme Fe-C) 
est appelé par A. Botchvar quasi-eutectoide. 

Influence de la composition et de la structure de l’austénite sur 
sa stabilité. La stabilité d’une austénite surfusionnée est déterminée 
par sa composition chimique *, la grosseur du grain et le niveau 
d’homogénéité. L'augmentation de la teneur en carbone d'une 
austénite à concentration hypoeutectoïde accroît sa stabilité ; lorsque 
la teneur en carbone s'accroît encore, la stabilité de l'austénite 
dans le domaine de la transformation perlitique diminue quelque 
peu et se renforce dans le domaine de la transformation bainitique. 

L'hétérogénéité de la concentration du carbone, la présence 
des carbures et des inclusions variées non dissous dans la structure 
rendent plus faible la stabilité d’une austénite surfusionnée. Cette 
stabilité s'accroît avec le grossissement du grain. La figure 143 
représente les diagrammes réels de la décomposition isotherme de 
l’austénite pour un acier hypoeutectoïde (a), eutectoïde (b) et 
hypereutectoïde (c). 


5. Transformation martensitique 


Nature de la martensite et ses propriétés. La martensite est une solu- 
tion solide d'insertion sursaturée de carbone dans le fer &. Si en 
équilibre la solubilité du carbone dans le fer & à l’ambiante (20 °C) 
ne dépasse pas 0,0025 %, sa teneur dans la martensite peut être 
la même que dans l’austénite initiale. 

La martensite est la structure principale de l'acier trempé, 
ses propriétés et ses transformations déclenchées par un échauffement 


* La composition de l’austénite peut se distinguer de la composition de 
l'acier, surtout si l’échauffement a été poussé jusqu’à la température qui 
correspond au domaine de deux phases (austénite + ferrite ou austénite + 
—+ cémentite secondaire). 
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ultérieur déterminent à leur tour les propriétés et le comportement 
de l’acier, ainsi que les allures de traitement thermique des pièces. 
C'est ce qui impose une étude détaillée des particularités de la 
structure, des propriétés et du mécanisme de la formation de la 
martensite. 

Les atomes de carbone dissous dans le réseau d’austénito gardent 
également leur position dans le réseau du fer & qu'ils perturbent 
fortement. La martensite a un réseau tétragonal (fig. 144,a) dont 
un côté (c) est plus grand que l'autre (a). À mesure que la teneur 
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Fig. 144. Réseau cristallin (a) et distances réticulaires de la martensite et de 
l’austénite (b) en fonction de la teneur en carbone 


en carbone agmente, la hauteur du prisme tétragonal (c) s'accroît 
rapidement. alors que la diminution des dimensions de sa base (a) 
est lente (fig. 144,b). 

Une plus forte teneur de la martensite en carbone rend alors 
plus grand le rapport c/a, c’est-à-dire l’allure tétragonale du réseau 
(fig. 144). Lorsque cette teneur est de 1,5 % C, c/a est égal à 1,06. 

Les cristaux de la martensite ont la forme de lamelles amincies 
vers les extrémités. Leur section par le plan de la coupe confère 
à la martensite examinée au microscope une structure aciculaire 
caractéristique (fig. 145). 

La forte distorsion du réseau cristallin du fer & par les atomes 
de carbone insérés fait que la martensite a une dureté élevée et une 
faible plasticité. 

La dureté de la martensite s'accroît avec l’augmentation de la 
teneur en carbone (fig. 146) ; lorsque l'acier titre de 0,6 à 0,7 % C, 
la dureté de la martensite s'élève à 65 HRC (960 HV), six fois celle 
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Fig. 145. Micrographies de la martensite: 


a — acier à 0,45 % C après refroidissement à l’eau depuis 850 °C ; b — acier à 1,5 %, C après 
refroidissement à l'eau depuis 1 200 °C (martensite et austénite résiduclle). X 600 
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Fig. 146. Dureté de la martensite en fonction de la teneur en carbone 
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de la ferrite. Pourtant, la dureté de la martensite est encore inférieure 
à celle de la cémentite (1 000 AV ou 68 à 70 ÆZRC). 

La martensite est caractérisée par une faible résistance à la décohé- 
sion, une charge de rupture réduite et surtout une basse limite 
d’élasticité, fait qui s'explique par un état de contrainte important. 
Les essais à la traction des aciers à structure martensitique et à teneur 
en carbone supérieure à 0,4 % provoquent une rupture fragile. 
La présence de carbone et d'autres additions dans la solution solide 
augmente la résistance électrique et la force coercitive de la marten- 
site ct affaiblit l'induction rémanente et la perméabilité magnétique. 

Si l’on compare la martensite avec d’autres composants structu- 
raux ct surtout avec l’austénite, son volume unitaire est le plus 
grand; pour l'austénite à teneur en carbone de 0,2 à 1,4 % C ce 
volume varie de 0,12227 à 0,12528 cm°/g et pour la martensite, de 
0,12708 à 0,13061 cmÿ/g. 

L'augmentation du volume unitaire de la martensite en forma- 
tion est une des causes essentielles de l'apparition des contraintes 
importantes qui, dans les conditions de la trempe, sont susceptibles 
de déformer les pièces et même de produire des tapures (p. 278). 

L'augmentation du volume de l'acier par suite de la trempe est 
fonction de la teneur de la martensite en carbone: 


Teneur en carbone en "6 . . . . . . 0,4 0,6 0,7 0,83 1,2 
Augmentation du volume en "6 . . . 0,4 0,46 0,85 1,13 0,9 * 


Cette augmentation atteint une valeur maximale pour l'acier 
eutectoïde, qui est de ce fait le plus sensible aux tapures de trempe 
et à la déformation. 

Transformation martensitique. A la différence de la transfor- 
mation perlitique, la transformation martensitique se produit sans 
diffusion. Le mécanisme de ce phénomène se réduit à la reconstruc- 
tion du réseau cubique à faces centrées de l’austénite en réseau 
cubique centré (tétragonal). À cet effet, il suffit que les atomes 
voisins se déplacent les uns par rapport aux autres à des distances 
qui ne dépassent pas les distances interatomiques. Ainsi, la trans- 
formation martensitique ne fait que modifier le réseau sans précipiter 
le carbone de la solution. 

De nombreux chercheurs (G. Kourdumov et son école) pensent 
que la transformation martensitique est un changement de phase 
du type allotropique dans un système à composant unique (solution 
solide) qui s'effectue suivant une cinétique de cristallisation usuelle 
par suite de la germination et du développement ultérieur des germes. 


* La diminution du volume de l'acier trempé est liée à l'augmentation 


dans sa structure de la part d’austénite résiduelle dont le volume unitaire est 
moindre. 
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Les traits particuliers d’une transformalion martensitique sont : 
1) grande vitesse de germination el de croissance des germes à basse 
température ; le temps de la formation d’un cristal martensitique 
varie de 0,5-10-7 à 5,7-10-8 s en fonction de ses dimensions, alors 
que la vitesse moyenne de germination est de 105 mm/s (1 km/s); 
2) croissance limitée des cristaux qui se développent rapidement 
jusqu’à une limite définie qui met fin à leur évolution; 3) amortis- 
sement rapide de la transformation avec la fin de refroidissement. 

La vitesse énorme de la croissance des cristaux martensitiques 
aux températures relativement basses est due au fait que le déplace- 
ment des atomes est très faible et que les réseaux d’austénite et de 
martensite sont cohérents. 

La différence entre les volumes unitaires de l'austénite et de la 
martensite fait que la naissance et le développement d’un cristal 
martensitique produisent de l'énergie élastique. Un cristal marten- 
sitique grossit tant que l'énergie élastique toujours plus grande ne 
provoque pas une déformation plastique (cisaillement) en perturbant 
par là la cohérence des réseaux d'austénite et de martensite. 

Le développement cohésif est compromis également aux joints 
des grains d’austénite primaires, car la disposition des atomes sur 
ces joints est désordonnée, alors que les germes voisins ont une 
orientation différente. Le développement non cohésif du cristal 
martensitique impose aux atomes un déplacement important impos- 
sible aux températures basses de cette transformation. 

La marche ultérieure de cette transformation est assurée par 
la formation toujours poursuivie de lamelles de martensite. 

Les dimensions des cristaux sont déterminées par celles du 
grain d’austénite primaire. Elles sont d’autant plus grandes que 
les grains d’austénite ont été gros. L’étendue du premier cristal de 
martensite correspond au diamètre du grain d’austénite. Les cristaux 
qui apparaissent ensuite sont gènés dans leur évolution et de ce 
chef sont nettement plus petits. Dans les cas courants, les premiers 
cristaux sont orientés l’un par rapport à l’autre sous un angle de 60 
ou de 120°. Les cristaux suivants sont parallèles aux premiers ou 
forment une ligne brisée (voir fig. 145). 

La transformation martensitique se distingue de plus par d’autres 
propriétés importantes. 

Nous avons déjà indiqué qu'elle n’est possible que dans le cas 
où l'acier est refroidi à une vitesse suffisante pour assurer la surfu- 
sion de l’austénite jusqu'aux températures basses qui interdisent 
le déclenchement des phénomènes de diffusion. 

La transformation martensitique commence à une température 
définie qui s'appelle début de la transformation martensitique et 
qui est désignée Ms. Lorsque le refroidissement est poussé au-dessous 


« 


du point Ms, l’austénite commence à se transformer en martensite. 
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Ce phénomène s'étale sur un large intervalle de températures; plus 
la température est basse par rapport à Ms, plus il se forme de marten- 
site. On n'est pas encore parvenu 
| à ce jour à expliquer ce phénomène 
d'une manière suffisamment claire. 
La quantité de martensite for- 
mée en fonction de la température 
peut être exprimée par la courbe 
dite martensitique (fig. 147). Une 
fois qu'une température définie 
pour chaque nuance d'acier est 
atteinte, la décomposition de l’aus- 
ténite et la formation de la mar- 
tensite prennent fin. Cette tem- 
pérature s'appelle fin de la trans- 
formation martensitique, elle est 
—"—#—— notée Mf (fig. 147). 
—— Température La position des points As el 
Mf ne dépend pas de la vitesse 
de refroidissement, elle est déter- 
minée par la composition chimique 
de l’austénite. Plus la teneur de l’austénite en carbone est élevée, 
et plus les points Ms et Mf sont bas (fig. 148). 

Austénite résiduelle. La transformation martensitique ne se 
poursuit pas jusqu’à la fin (voir fig. 147). C'est pourquoi dans un 
acier trempé dont le point Mf se situe au-dessous de +-20 °C, et 
notamment dans les aciers à teneur en carbone supérieure à 0,4 ou 
0,5 %, on constate la présence de l'austénite résiduelle. Sa quantité 
est d'autant plus grande que les points Ms et Mf se trouvent plus 
bas, c'est-à-dire que la teneur de l’austénite en carbone est plus 
élevée (fig. 149). La vitesse de refroidissement au-dessous de Ms 
influe également sur la quantité d’austénite résiduelle; si elle est 
plus faible, la quantité d’austénite résiduelle augmente. 

Lorsqu'en refroidissant, on maintient pendant quelque temps 
la température à un niveau inférieur au point Ms, l’austénite non 
transformée jusqu’à cette température devient plus stable. Cette 
stabilisation est trahie par le fait que la baisse ultérieure de tempé- 
rature n’entraîne pas immédiatement la transformation de l’austénite 
en martensite ; cette transformation marque un retard et recommence 
à une température plus basse et avec une intensité plus faible. Il 
en résulte qu'un acier soumis au séjour isotherme au-dessous du 
point Ms comporte une quantité accrue d’austénite résiduelle. 

L'austénite résiduelle, étant une constituant plus doux, abaisse 
la dureté, les limites de fatigue et d'élasticité. L'influence néfaste 
de l’austénite résiduelle sur les propriétés mécaniques se manifeste 
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encore plus fort lorsque sa proportion est supérieure à 5 ou 10 %. 

Pour rendre le passage de l’austénite en martensite plus complet, 
le refroidissement jusqu’à la température Mf doit être réalisé par 
traitement à froid (voir p. 286). 


6. Transformation bainitique 
ou intermédiaire 


La transformation bainitique ou intermédiaire se produit à des 
températures relativement basses (voir fig. 138), lorsque la diffusion 
des atomes de fer est ralentie, alors que celle des atomes de carbone 
est encore relativement facile. C’est pourquoi la cinétique de la 
transformation bainitique et la structure qui se forme ainsi combi- 
nent les particularités de la transformation perlitique à diffusion 
à celles de la transformation martensitique sans diffusion. 

Dans la transformation bainitique, de même que lors de la 
transformation perlitique, l’austénite surfusionnée commence à se 
décomposer après une certaine période d’incubation (voir fig. 138). 

Pourtant, la transformation baïinitique, de même que la trans- 
formation martensitique, ne se poursuit pas jusqu’à la fin. 

Le passage du réseau de fer y en réseau de fer &« se produit sans 
diffusion, mais, à la différence de la transformation martensitique, 
ce phénomène est lié à la migration par diffusion du carbone dans 
le réseau d’austénite. 
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La bainite existe sous deux formes, supérieure et inférieure *. 

La bainile supérieure se forme dans l'intervalle de températures 
supérieur et a une structure quelque peu poreuse qui ressemble à celle 
de la perlite. La bainile inférieure apparaît dans l'intervalle de 
températures inférieur et à une structure aciculaire caractéristique 
(fig. 150) **. 

La structure aciculaire de la bainite (troostite aciculaire) est due 
à la transformation y — & qui se produit sans diffusion. 


Fig. 150. Micrographie de la troostite aciculaire (bainite). X 1 500 


Mécanisme de la transformation bainitique. Il se réduit vrai- 
semblablement aux faits suivants (fig. 151). L’austénite devient 
d’abord le siège d’une redistribution par diffusion du carbone, ce 
qui conduit à l'apparition de plages riches et pauvres en carbone. 

Les plages d'austénite appauvries en carbone subissent la trans- 
formation ÿ— & sans diffusion qui aboutit à la formation d'une 
solution sursaturée &. De même que les lamelles de martensite, 
les germes de la phase & croissent par suite d'un développement 
conésif. Pourtant, à la différence de la transformation martensitique, 
les cristaux & se développent avec une vitesse nettement moindre. 
Il en est ainsi parce que, dans la transformation bainitique, l’austé- 
nite qui donne naissance à la phase & est pauvre en carbone; la 
vitesse de croissance de la phase & est donc limitée par la vitesse 
de migration par diffusion des atomes de carbone. 

Certaines plages d’austénite riches en carbone sont le siège d'un 
dépôt de particules de cémentite, phénomène après lequel l’austénite 


* Cette structure prend souvent le nom de troostite aciculaire. 

** Dans de nombreux aciers alliés les domaines de transformations perliti- 
que et bainitique sont séparés par un intervalle de températures où l'austénite 
surfusionnée reste très stable (p. 351). 
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des plages considérées appauvrie.en carbone se transforme sans 
diffusion en solution sursaturée & * (fig. 151). 

La solution sursaturée &« (martensite) ainsi formée est instable 
aux températures considérées et se transforme pendant le séjour 
isotherme en un agrégat ferrite + cémentite (fig. 151). 


Austénite 


Redistribution du carbone dans L'austénite 


Austénie 
enrichie 
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AUSLENLLE 
appauurLe 


Precipitation 
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ustenite 
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{ 


Transformation 
Sans diffusion 
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Solide à sursaturee 
(martensite) 


Décomposition de La 
Solution solide à sur: 


saturée 
Phase 
(Ferrile) 
Bainite 


Fig. 151. Transformation bainitique ou intermédiaire 


Comme nous l'avons déjà dit, la transformation bainitique se 
distingue par le fait qu’elle ne se poursuit pas jusqu’à la fin. Une 
partie d’austénite riche en carbone ne se décompose pas pendant le 
maintien isotherme et avec la baisse ultérieure de la températurv 
se transforme en martensite ou même ne subit pas cette modification. 

Ainsi, la transformation bainitique confère à.l’acier la structure 
constituée de bainite (troostite aciculaire) et d’une certaine quantité 
de martensite ou d’austénite résiduelle. 

Propriétés mécaniques de la bainite (troostite aciculaire). La 
formation de la bainite supérieure (de 550 à 450 °C) diminue la 


* La transformation y — & s'accompagne de la formation à la surface 
de la coupe d'un microrelief caractéristique de la transformation marteusitique 
sans diffusion et qui n'existe jamais dans une transformation perlitique. 
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plasticité de l’acier par rapport à celle des produits de décomposition 
de l'austénite dans le domaine perlitique (voir fig. 141). 

La diminution de la plasticité s’intensifie surtout lorsque le 
maintien isotherme n'assure pas l’achèvement de la transformation 
bainitique et le refroidissement ultérieur conduit à la formation 
d'une structure comportant de la martensite. 

Dans ces conditions, la dureté HB, la charge de rupture R et 
Ro.no2 ne changent pas ou diminuent un peu (voir fig. 143). 

La décomposition de l’austénite dans le domaine inférieur de la 
transformation bainitique (voir fig. 141) donne lieu à une certaine 
augmentation de la résistance (/1B, R, R,,002 et 0p) et de la plasti- 
cité (4, Z). La dureté et la résistance de la bainite inférieure sont 
plus élevées que celles des produits de décomposition de l'austénite 
dans le domaine perlitique (sorbite, troostite), leur plasticité étant 
assez bonne (voir fig. 141). 


7. Transformation anisotherme 
de l'austénite 


A la température voisine de Ar;,, l'austénite ne se décompose que 
dans les conditions d’équilibre, c’est-à-dire à une vitesse de refroi- 
dissement infiniment petite. Aux vitesses de refroidissement réelles, 
la surfusion de l'austénite se produit au-dessous de Ar, et sa 
décomposition a lieu dans un intervalle de températures. Ce pro- 
cessus est révélé par les courbes de refroidissement portées sur le 
diagramme de la transformation isotherme de l’austénite (fig. 152). 

L'augmentation de la vitesse de refroidissement élève le degré 
de surfusion de l’austénite par rapport au point d'équilibre Ar, 
et abaisse l'intervalle de températures dans lequel a lieu la décompo- 
sition de l’austénite (fig. 152,a). 

La figure 152,b schématise l'influence exercée par la vitesse 
de refroidissement sur la température de décomposition de l’austénite 
et sur la quantité de composants structuraux d’un acier au carbone 
eutectoïde après son refroidissement. 

Pour distinguer le point d'équilibre Ar;, la température de début 
de la décomposition de l’austénite surfusionnée est  dési- 
gnée Ar’. 

Plus la vitesse de refroidissement est grande et la température 
de décomposition de l’austénite basse (fig. 152), plus l'agrégat 
ferrite + cémentite est dispersé, de même qu'il en était dans le 
cas de la décomposition isotherme de l’austénite. 

Par conséquent, une faible vitesse de refroidissement V, déclenche 
la formation de la perlite (fig. 152,a; 153,a), une vitesse plus 
grande V, celle de la sorbite (fig. 152,a), et une vitesse encore plus 
grande V, celle de la troostite (fig. 152,a). 
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Fig. 153. Micrographies de l'acier eutectoïde après refroidissement à vitesses 
variées : 

a — pores vitesse de refroidissement V, (fig. 152,a); b — troostite (sombre) + martensi” 

te: vitesse de refroidissement V, (fig. Re qe HE tOnAIEe : vitesse de refroidissement Vs 
g. 152,a). X 
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A de grandes vitesses de refroidissement (fig. 152,a, courbe ,), 
toute l'austénite n'arrive pas à se décomposer aux températures 
élevées pour produire un mélange ferrite 4- cémentite; une de ses 
parties subit donc la surfusion jusqu’au point Ms et se transforme 
en martensite. C'est le cas où la structure est composée de troostite 
et de martensite (fig. 153.b). 

Lorsque le refroidissement est très rapide, la décomposition 
de l'austénite par diffusion et la formation d’un agrégat ferrite + 
cémentite devient impossible; toute 
l'austénite subit alors la surfusion 
jusqu’au point Ms et se transforme en 
martensite (voir fig. 152,a, courbe V;, 
et fig. 158.c). 

La transformation de l’austénite 
en martensite ne se poursuit pas 
jusqu’à la fin, et c'est pourquoi un 
acier trempé permet toujours de cons- 
tater la présence, en plus de la mar- 
tensite, d’une certaine quantité d’aus- 
ténite résiduelle (voir fig. 152). 

La vitesse de refroidissement mini- 
male (voir fig. 152,a, courbe V.) qui 


correspond à la transformation de toute 0 04 8 12 

l'’austénite surfusionnée jusqu'au point | Teneur en Carbone, 

Ms en martensite s'appelle vitesse cri- 

tique de trempe. Fig. 154. Influence de la teneur 
La valeur de la vitesse critique °" carbone et de la grosseur du 


; L grain sur la vitesse critique de 
de trempe n’est pas la même pour trempe : 


les divers aciers et dépend de la sta- 7 acier à grains fins à faible teneur 
bilité de l’austénite. Plus sa stabilité EG de Mara aenin 
est grande (et donc plus les courbes gros grains (0,6 à 0,7 % Mn) 
de sa transformation isotherme sont 

repoussées à droite), plus la vitesse critique de trempe est faible. 

La figure 154 illustre l'influence de la teneur en carbone sur 
la vitesse critique de trempe V.. La valeur minimale de V. correspond 
à un acier eutectoïde. 

Plus le grain d'’austénite est gros (c’est-à-dire plus la température 
de chauffage est élevée), plus la vitesse critique de trempe est 
faible. 

Les courbes TTT ne donnent qu'une caractéristique qualitative 
des transformations déclenchées par un refroidissement continu. 
Il a été démontré que la durée de stabilité minimale de l’austénite 
est 1,5 fois plus grande en refroidissement continu que pendant la 
décomposition isotherme. On peut en déduire en première appro- 
ximation que la vitesse critique de trempe est déterminée par la 
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formule ; 
_… Ai — Îm in A 
Ve = RUE degrés/s, 


où 4, est la température du point d'équilibre (723 °C); 
{min la température de stabilité minimale de l’austénite surfu- 
sionnée ; 
Tmta la durée de stabilité minimale de l’austénite. 
Pour établir la gamme des traitements thermiques on utilise 
de plus en plus ces derniers temps, outre les courbes TTT (courbes 


Fin de La 
transformation 


° 


Température, °C 


) 
051 10 10? 10° 10° 10° 
Temps, S 


* Fig. 156. Confrontation des courbes TTT (traits fins) et des courbes de trans- 
formation anisotherme de l’austénite de l’acier eutectoïde 


en S), les courbes de transformations anisothermes spéciales (courbes 
thermocinétiques). Les données qu’elles fournissent sur les intervalles 
de températures des transformations de phases en refroidissement 
continu sont bien plus justes. 

Les diagrammes thermocinétiques sont également tracés en 
coordonnées température-temps et représentent une série de courbes 
de refroidissement sur lesquelles sont portées les courbes de début 
et de fin de transformations perlitique et bainitique. 
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La figure 155 représente les diagrammes thermocinétiques des 
aciers hypoeutectoïde et eutectoïde. Ils montrent qu'aux faibles 
vitesses de refroidissement, l'austénite ne se décompose que par 
diffusion avec formation d’un agrégat ferrite + cémentite à disper- 
sion variable (perlite, sorbite, troostite). Un refroidissement rapide 
élimine la décomposition par diffusion et l’austénite subit une 
transformation martensitique. 

La confrontation des courbes cinétiques de la décomposition 
isotherme d’une austénite surfusionnée et des courbes de transfor- 
mation de l’austénite au refroidissement continu (fig. 156) montre 
que les secondes se situent plus à droite et plus bas que les premières. 
On en déduit que pour la même allure la transformation en refroidis- 
sement continu impose une durée plus grande que celle nécessaire 
pour une décomposition isotherme de l’austénite surfusionnée. 


8. Transformation de la martensite 
et de l'’austénite résiduelle 
au chauffage 


La martensite à réseau tétragonal et l’austénite résiduelle sont 
des structures hors d'équilibre. Le passage de l’acier à un état plus 
stable doit s'accompagner de décomposition de la martensite et de 
l'austénite résiduelle et de formation d’un agrégat ferrite + cémen- 
tite. Une solution solide se décompose par diffusion, et c’est pourquoi 
la vitesse de ce phénomène est déterminée surtout par la température 
de chauffage. 

La transformation commence dès la température ambiante. 
Pourtant au-dessous de 60 à 80 °C la martensite et l’austénite se 
décomposent très peu et lentement. Dans l'intervalle entre 80 et 300 °C, 
la décomposition devient assez intense. La solution & dégage le 
carbone sous forme de particules dispersées de carbure de fer. 

Au-dessous de 200° C, il se forme un carbure à réseau hexagonal 
du type æFe,C (vraisemblablement Fe,C). À 350 ou 400 °C ce 
carbure se transforme en cémentite (Fe:C) *. 

La décomposition de la martensile se produit en deux stades. 

Au premier stade qui s’observe aux températures inférieures à 
150 °C, le carbone nécessaire pour la formation du carbure n’est 
tiré que des plages de solution solide (martensite) adjacentes aux 
cristaux des carbures déjà apparus. La concentration du carbone dans 


*“ Certains chercheurs supposent que ces deux phases de carbure (eFe.C 
et Fe.C) se forment dans les aciers à 0,6 ou 0,8 % C. Aux températures de 
l'ordre de 200 °C, le carbure eFe.C des aciers à teneur en carbone plus élevée 
forme un carbure intermédiaire 4Fe,C qui vers 350 ou 400 °C se transforme 
en cémentile. 
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ces plages diminue nettement, alors que la solution solide des volumes 
plus éloignés (martensite) obtenue après trempe garde sa concentra- 
tion initiale. La formation des carbures au premier stade de la 
décomposition martensilique ne s'accompagne donc pas du déplace- 
ment par diffusion des atomes de carbone à des distances importantes. 

Ainsi, après échauffement jusqu'aux températures basses 
(au-dessous de 150 °C), l'acier com- 


porte, en plus des particules de 
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épaisseur de quelques couches atomi- 
ques et d’une longueur de quelques 
centaines d’angstræms. Les lamel- 
les de carbure sont liées par cohé- 
sion au réseau de la solution @. 
Comme le montre le schéma de la 
figure 157. dans une liaison cohé- 
rente certaines rangées des atomes de 
la solution solide & et du carbure 
sont communes. Les volumes uni- 
taires du carbure et de la solution 
a étant différents, on constate l'apparition entre eux des contraintes 
internes du type II (p. 52) qui provoquent une distorsion élastique 
des réseaux cristallins des deux phases (fig. 157). 

Le deuxième stade de la décomposition se produit entre 150 
et 300 °C. Il consiste en une précipitation toujours plus poussée 
des carbures à partir de la solution solide (martensite) qui s’accom- 
pagne de la coalescence. La transformation a lieu à une faible vitesse, 
car l’appauvrissement de la solution solide en carbone est dû au 
grossissement (coalescence) des particules de carbure. La migration 
du carbone au sein de la solution solide doit ainsi s'effectuer par 
diffusion, très lente aux basses températures. Dans ces conditions, 
la cohésion des réseaux de carbure et de la solution & n’est pas 
rompue. 


9--0--0--0- -0--0- -0--0- -0- “00 
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Fig. 157. Distorsions du réseau 

engendrées par la naissance d’un 

germe de carbure à l’intérieur d’un 

petit cristal présentant un germe 
de solution solide : 


ronds blancs — atomes de fer: ronds 
noirs — atomes de carbone (d’après 
A. Lyssak) 
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Fig. 158. Modification de la structure de l'acier (1,0 % C) revenu. X 500 
(d’après B. Natapov) 
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La structure apparue par suite de la décomposition de la marten- 
site à des températures inférieures à 300 °C s'appelle martensite de 
revenu. C'est une solution solide sursaturée de carbone dans le fer & 
(d'une concentration hétérogène) comportant des inclusions de 


cristaux dispersés de carbure liés 
par cohésion au réseau de la solu- 
tion solide «. 

La martensite de revenu garde 
sa structure aciculaire, pourtant 
elle se prête mieux à l'attaque 
qu’une martensite n'ayant pas 
subi ce traitement (fig. 158). 

La teneur de la martensite 
de revenu (solution «) en car- 
bone est fonction de la tempé- 
rature, de la durée de chauffage 
et de la composition de la mar- 
tensite initiale. 

La figure 159 montre l’in- 
fluence exercée par la tempéra- 
ture sur la teneur moyenne de 


Teneur de La marten- 
site en carbone, 


g 0 50 100 150 200 250 300 350 400 
Température de revenu, € 


Fig. 159. Teneur de la martensite en 

carbone en fonction de la température 

de rovenu des aciers à 1,2; 0,6 et 
0,4 % C (d’après G. Kourdumowv) 


la martensite (solution «) en 

carbone. Avec l'augmentation de température, la concentration du car- 
bone dans la martensite décroît d’abord rapidement (premier stade de 
décomposition), puis cette diminution devient plus lente. Avec le 
maintien à ces températures on constate d’abord une précipitation 
intense du carbone, puis la transformation ralentit et, pratiquement, 
cesse complètement lorsque la durée du maintien devient importante. 
A chaque température de chauffage correspond une teneur bien 
déterminée de la martensite (solution solide) en carbone. 

Entre 300 et 350 °C, la distance réticulaire de la solution solide « 
se confond avec celle du fer & (ferrite), ce qui témoigne du fait que 
la part de carbone qui reste dans la solution solide & s'approche 
de sa valeur d'équilibre. Mais les cristaux de carbure sont encore 
liés par cohésion au réseau du fer &« qui garde sa distorsion élastique. 

Il en résulte qu'un acier revenu entre 300 et 350 °C est composé 
de cristaux de la solution solide & ayant subi une déformation 
élastique et de particules de cémentite faiblement dispersées dans 
cette solution. Une telle structure porte le nom de troostite de 
revenu. 

Transformation de l’austénite résiduelle. A 250 ou 300 °C les 
aciers au carbone (ainsi que de nombreux aciers alliés) donnent 
lieu également à une transformation de l'austénite résiduelle. Elle 
forme une martensite de revenu, analogue à celle obtenue par décom- 
position de la martensite aux mêmes températures et à la mème 


DE 
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durée d'échauffement. Ce phénomène s'accompagne d'augmentation 
de volume, car l'austénite a une densité nettement plus élevée (p. 234) 

Coalescence des carbures. De 350 à 400 °C, la fin de la précipi- 
tation du carbone dans la solution & s'accompagne de la rupture 
de la cohésion et de l'isolation des réseaux de la ferrite et du carbure. 
Ce phénomène diminue nettement la distorsion du réseau et la 
aleur des contraintes internes du type II. 

Des températures plus élevées amorcent la coalescence décelable 
des carbures. Non seulement ils grossissent, mais encore changent 
leur forme en se transformant de lamelles minces en sphérules. La 
coalescence et la sphéroïdisation sont déterminées par la diminution 
de l'interface entre les phases et, par conséquent, de l'énergie libre 
du système. 

Le mécanisme de la coalescence consiste en une migration par 
diffusion du carbone (par l'intermédiaire de la solution solide) 
depuis de petits carbures vers des carbures plus gros. Les carbures 
fins thermodynamiquement instables se dissolvent dans la solution 
solide déterminant ainsi la différence entre les teneurs en carbone, 
plus élevée dans les volumes où la dissolution des carbures avait 
eu licu et plus basse là où cette dissolution ne s'était pas produite. 
C'est ce qui détermine le déplacement par diffusion du carbone 
depuis les plages de la solution solide & où sa teneur est plus grande 
vers celles où elle est plus faible. Ainsi, la migration par diffusion 
du carbone sature la solution solide dans le voisinage de gros carbures 
et provoque le dépôt des carbures sur un support tout prèt constitué 
de gros carbures non dissous. Tous ces éléments du phénomène sont 
intimement liés et se produisent simultanément. 

Entre 500 et 600 °C la coalescence des carbures transforme la 
troostite en sorbite (voir fig. 158) qui, à des températures encore 
plus élovées, devient perlite (voir fig. 158). 

Les carbures dégagés par le revenu à l’intérieur des anciens 
cristaux de martensite confèrent aux produits de revenu (troostite, 
sorbite) leur orientation conservée souvent jusqu’à 500 ou 600 °C, 
ainsi qu'une structure aciculaire semblable extérieurement à celle 
de la martensite. 

Les carbures de troostite et de sorbite produits par la décompo- 
sition de la martensite. à la différence de celles obtenues à la suite 
de la transformation de l’austénite surfusionnée (p. 225), ont une 
structure globulaire et non pas lamellaire. 

Influence de la transformation sur les propriétés. La formation 
des structures globulaires est favorable aux nombreuses propriétés 
de l'acier. La figure 160 confronte les propriétés mécaniques d’un 
acier à structure lamellaire obtenue par décomposition isotherme 
de l’austénite surfusionnée et celles d’un acier à structure globulaire 
formée par transformation de la martensite. La dureté, la charge 
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Fig. 160. Confrontation des propriétés mécaniques des structures lamellaires 
{traits pleins) et globulaires (pointillé) (d’après E. Bain) 
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Fig. 161. [Influence de la température de revenu sur les propriétés mécaniques 
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de rupture et l'allongement étant les mêmes pour les deux sortes 
d'acier, les valeurs de la limite conventionnelle d’élasticité et de la 
striction sont plus élevées pour un acier à structure globulaire. 

Le traitement thermique qui consiste à chauffer un acier trempé 
pour produire des transformations martensitiques qui viennent d'être 
examinées s'appelle revenu. La troostile et la sorbite obtenues par ce 
procédé et ayant une structure globulaire s'appellent respectivement 
troostite de revenu et sorbite de revenu. 

La décomposition de la martensite lors du revenu influe forte- 
ment sur toutes les propriétés de l'acier. Aux basses températures 
(200 à 250 °C) la dureté change très peu. Pourtant, la résistance 
vraie à la traction et à la flexion augmente, ce qui s'explique par 
l'affaiblissement des contraintes qui sollicitent le réseau marten- 
sitiquo par suite du dégagement du carbone. 

En poussant la température de revenu au-dessus de 200 à 250 °C 
on diminue nettement la dureté, la charge de rupture et la limite 
conventionnelle d'élasticité tout en augmentant l'allongement et la 
striction (fig. 161). La limite d’élasticité atteint une valeur maxima- 
le après revenu à 250 ou 300 °C. 

Le revenu diminue la résistance électrique de l'acier mais aug- 
mente sa conductibilité thermique. 
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CHAPITRE X 


e 


Gammes des traitements 
thermiques de l’acier 
et de la fonte 


1. Généralités 


Sous le terme de fraitement thermique on entend la modification de la 
structure, et donc des propriétés d’un alliage, obtenue par chauffage 
jusqu'à une température définie et par maintien à cette température 
suivi d’un refroidissement à vitesse imposée. 

Il existe plusieurs types de traitements thermiques (recuit, 
normalisation, trempe, revenu) qui modifient d'une manière variée 
la structure et les propriétés de l'acier et qui sont imposés en fonction 
des prescriptions auxquelles doivent satisfaire les ébauches (pièces 
coulées, forgées, laminées, etc.) et les produits finis. 

Ce n'est qu’à l’aide d’un traitement thermique qu’on peut 
conférer à un acier des caractéristiques mécaniques élevées suscep- 
tibles d'assurer le fonctionnement normal des éléments de machines 
et des outils actuels. 


2. Recuit de l'acier 


Le recuit consiste à chauffer un acier au-dessus des températures 
de transformation de phases et ensuite à le refroidir lentement. 

Un refroidissement lent amène l'acier en un état proche de 
l'équilibre de phases et de structure. Ce traitement thermique permet 
d'obtenir des structures portées sur le diagramme fer-cémentite 
(voir fig. 107): ferrite + perlite des aciers hypoeutectoïdes, perlite 
de l'acier eutectoïde et cémentite + perlite des aciers hypereutectoï- 
des. La dureté et la résistance d’un acier recuit sont faibles. 

La recristallisation de phases produite par le recuit rend le grain 
plus fin et élimine la structure de Widmanstätten (voir p. 218). 

Le recuit industriel est dans la plupart des cas une opération 
préparatoire de traitement thermique appliquée aux pièces coulées, 
forgées, laminées. 

En diminuant la résistance et la dureté, le recuit améliore 
l'usinabilité. 

Un grain plus fin, des contraintes internes atténuées et une 
meilleure homogénéité structurale résultant du recuit contribuent 
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à l'amélioration de la plasticité et de la ductilité par rapport à celles 
obtenues par coulée, forgeage ou laminage. 

C'est pourquoi le recuit s'emploie pour de nombreuses pièces 
coulées de grosses dimensions en tant que traitement terminal. 

Voici les modalités de recuit. 

Le recuit complet (fig. 162) consiste à chauffer l'acier eutectoïde 
de 30 à 50 °C au-dessus de Ac, le maintenir à cette température 
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Fig. 162. Recuit complet de l'acier hypoeutectoïde: 


A — austénite: F — forrite; P — perlite. Les traits gras correspondent à l'intervalle de 
températures des transformations de pass Q ee poids du lit de fusion du métal dans le 
our, en 


jusqu'au chauffage complet du métal et le refroidir lentement (à une 
vitesse de 30 à 200 °C/h. en fonction de la composition de l'acier 
et des dimensions des ébauches échauffées). 

Un chauffage au-dessus de Ac; donne lieu à la formation de 
l'austénite dont la grosseur du grain est déterminée par le nombre 
de germes de la phase nouvelle (austénite) et la vitesse de leur crois- 
sance. L'austénite se forme à l'interface ferrite-cémentite; c’est 
pourquoi un chauffage supérieur à Ac; de 30 à 50 °C produit toujours 
un nombre de germes assez grand et les grains d’austénite res- 
tent fins. 

Un chauffage qui dépasse nettement le point Ac; provoque la 
croissance du grain austénitique et dégrade ainsi, comme nous 
l'avons déjà dit, les qualités de l'acier. 

Le recuit usuel d’une structure initiale à gros grains avec un échauffement 
jusqu'à 20 ou 50 °C au-dessus de Ac n'élimine pas la texture intragranulaire- 
si son arrangement cristallographique est ordonné. 
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Dans les limites du gros grain primaire l’arrangement des grains fins d’aus- 
ténite qui apparaissent au chauffage un peu au-dessus de Ac; reste ordonné 
eniatalleces phiqiement, C'est ainsi que prend naissance une deuxième texture 
intragranulaire de l’austénite. Elle est moins apparente si la structure initiale 
est perlitique ou perlito-ferritique. 

Une texture secondaire ainsi apparue garde le gros grain à la cassure; la 
fracture par essais au choc se produit aux joints d’un groupe de grains orientés. 
L'affinage du grain de la cassure, comme l'ont montré V. Sadovski, K. Maly- 
chev et B. Sazonov, ne peut être obtenu que par un échauffement encore plus 
fort, portant à 100 ou 150 C au-dessus de Ac3. Dans ce cas, la texture intragra- 
nulaire est éliminée par recristallisation de l'austénite qui subit un écrouis- 
sage interne par suite des modifications de volume qui accompagnent la trans- 
formation de phase a — y. La recristallisation donne naissance à de nouveaux 
grains fins d'austénite dont l'orientation diffère de celle de la structure initia- 
le, après quoi le grain austénitique continue sa croissance usuelle. 

Si la structure initiale a une texture intragranulaire., le gros grain obtenu 

ar coulée, forgeage. estampage, etc., surtout dans le cas des aciers alliés, peut 
ètre affiné par un double recuit ou par un recuit et une normalisation. 

Le premier recuit (ou normalisation) s'effectue en chauffant le métal jus- 
qu'à une température élevée (950 ou 1 000 °C) dans le but d’éliminer la texture 
intragranulaire, et le deuxième, jusqu’à l’ambiante pour affiner le grain. 


Le maintien à température de chauffage est pris de 0,5 à 1 h par 
4 t de la charge. 

Un refroidissement lent doit assurer la décomposition de l’austé- 
nite à de faibles degrés de surfusion (voir fig. 162) pour parer 
à la formation d’un mélange ferrite + cémentite très dispersé et à la 
dureté plus élevée qui lui est propre. 

Pour un acier à austénite surfusionnée stable, le refroidissement 
doit être donc plus lent. Les aciers alliés à austénite surfusionnée 
stable se refroidissent beaucoup plus lentement (30 à 100 °C/h) 
que les aciers au carbone (150 à 200 °C/h). 

Un refroidissement lent, surtout dans le cas des aciers alliés. 
ne doit s’effectuer que jusqu'à 500 ou 600 °C. Par la suite. il peut 
être accéléré et même effectué à l'air. Non seulement le temps 
d'exécution de la gamme du traitement thermique se trouve ainsi 
réduit mais encore les possibilités du développement éventuel de la 
fragilité de revenu (p. 363). 

La structure de l’acier hypoeutectoïde après recuit est constituée 
de perlite + ferrite. Avec l’augmentation de la vitesse de refroidis- 
sement, la quantité de perlite et sa dispersion augmentent, alors 
que la quantité de ferrite excédentaire diminue. La perlite accroît 
en même lemps sa concentration du carbone (p. 229). 

Un refroidissement lent contribue à la précipitation de la ferrite 
sous forme d'accumulations isolées. La formation de telles plages 
de ferrite est indésirable, car lors de l'échauffement ultérieur pour 
la trempe, il est difficile d'égaliser la concentration du carbone 
dans tout le volume d’austénite, ce qui peut entraîner l’apparition 
du défaut dit «points mous». 
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Un recuit complet s'emploie surtout pour des pièces laminées et 
forgées. des moulages de forme, ainsi que des lingots d'aciers alliés 
afin de réduire leur dureté et rendre plus aisé le décroûtage avant 
laminage. 

Le recuit complet qui affine la structure à gros grain produite, 
par exemple, par l'achèvement du laminage (forgeage, estampage) 
à température trop élevée (ou qui atténue l'allure rubanée de la 
structure lorsque le formage sous pression s'effectue à basses tempé- 
ratures), améliore les caractéristi- 
ques mécaniques de l'acier. 

Il diminue en même temps la 
différence entre les propriétés méca- 
niques en long et en travers des pro- 
duits laminés, qui est importante 
notamment dans le cas d'une struc- 
ture striée. 

La figure 163 représente l’influen- 
ce du recuit complet sur les pro- 
priétés mécaniques de l’acier laminé 
à teneur en carbone variée. 

Recuit isotherme (fig. 164). Dans 
ce cas l’acier est chauffé, de même 
que pour le recuit usuel, et refroidi 
relativement vite (à l'air ou par le 
transfert dans un autre four) jusqu’à 
une température plus basse que À, 


0 (de 100 à 150 °C généralement, en 
0 02 04 06 06 10 fonction de l'allure de la courbe 
Teneur en carbone, % de transformation isotherme de l'aus- 


Fig. 163. Influence du recuit sur  ténite). À cette température, on ef- 
les propriétés mécaniques de  fectue un maintien isotherme, néces- 
l'acier laminé en fonction de la  saire pour assurer la décomposition 
Le cote. De complète de l’austénite, suivi d’un 
| complet refroidissement relativement rapide. 
L'avantage du recuit isotherme est 
la durée réduite de l'opération, surtout dans le cas des aciers 
alliés qu'il faut refroidir très lentement pour assurer la diminution 
imposée de la dureté. 

Pour accélérer au possible le recuit, la température du maintien 
isotherme doit s'approcher de la température de stabilité minimale 
de l’austénite surfusionnée (fig. 164, courbe 7). Pourtant, un abais- 
sement important de la température du maintien isotherme accroît 
la dispersion et la dureté de l'agrégat ferrite + cémentite en for- 
mation. 

D'autre part, lorsque la température du maintien isotherme est 
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portée à la limite susceptible d'assurer une dureté minimale, la durée 
de l'opération augmente nettement. Dans ce cas, la durée générale 
du recuit isotherme s'approche de la durée du recuit complet (fig. 164, 
courbe 2). C’est pourquoi le recuit isotherme s'emploie généralement 
dans les cas qui tolèrent une dureté quelque peu accrue, et donc un 
maintien plus court à plus basse température. 
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Fig. 164. Recuit isotherme: 
A — austénites F — forrite; Q — poids OO) chargé dans le four, en t (séjour 0,5 à 
L 


Le recuit isotherme convient surtout aüx pièces laminées, forgées 
et autres aux dimensions relativement faibles. Si, par exemple, la 
durée du recuit usuel des petits profilés en acier rapide (p. 392) 
est d'environ 30 h, celle du recuit isotherme réalisé dès après le 
laminage (avec l’utilisation de la chaleur du métal non encore refroi- 
di) n'est que de 8 à 10 h. 

Le recuit incomplet se distingue du recuit complet par le fait 
que l'acier est porté à une température plus basse : un peu supérieure 
à Ac. 

Pour les aciers hypoeutectoïdes, ce recuit est utilisé pour suppri- 
mer les contraintes internes et améliorer l’usinabilité. Dans ce cas 
pourtant, la recristallisation de l’acier ne se produit que partiellement 
à la suite de la transformation perlite — austénite. La ferrite en 
excès ne passe pas dans Ja solution solide et ne subit pas de recristal- 
lisation. 

L'avantage de ce traitement consiste dans la possibilité de dimi- 
nuer l'oxydation superficielle des ébauches qui se renforce avec 
l'élévation de température. Par conséquent, le recuit incomplet des 
aciers hypocutectoïdes ne peut s'employer que lorsque l’usinage 
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à chaud à été exécuté d’une manière convenable sans entraîner le 
grossissement du grain et, notamment, l'apparition de la structure 
de Widmanstätten. 

Pour les aciers hypereutectoïdes, le recuit incomplet remplace 
généralement le recuit complet. Le chauffage de ces aciers au-dessus 
de Ac, assure pratiquement une recristallisation complète. Par contre. 
et ce qui est d’un intérêt tout particulier pour les aciers hypereutec- 
toïdes, le recuit incomplet ne change pas la forme globulaire de la 


Fig. 165. Micrographies de la perlite lamellaire (a) et globulaire (b:. 
Acier Y8. x 600 


perlite et contribue à la transformation (fig. 165) * de la perlite 
lamellaire en perlite globulaire. Cette modalité de recuit s'appelle 
recuit de coalescence ; on lui donne également le nom de sphéroïdisation. 

Les particules de cémentite non dissoutes au chauffage constituent 
des centres de cristallisation de la cémentite qui se dégage lors 
du refroidissement ultérieur au-dessous de Ac, et qui adopte dans 
ce cas une forme granulaire. Un chauffage important au-dessus de 
Ac, et la dissolution de la plus grande partie de la cémentite font 


* Le chauffage au-dessus de Acm et le refroidissement ralenti d’un acier 
hypereutectoïde font apparaître un réseau de cémentite qui est une enveloppe 
constituée de carbures fragiles entourant les grains de métal de base. La ductilité 
d'un tel acier est réduite. Le recuit incomplet n’élimine pas le réseau de cémen- 
tite. Le réseau de cémentite est alors supprimé au préalable par chauffage 
au-dessus de Acm (pour dissoudre la cémentite), après quoi le métal subit un 
refroidissement accéléré (p. 261). On réalise ensuite le recuit incomplet. 
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que la cémentite précipitée par la suite au-dessous de Ac, prend 
une forme lamellaire. 
Dans le recuit incomplet, le refroidissement peut être lent ou 
s'effectuer de la même manière que dans le recuit isotherme. 
La figure 166 indique les régimes de recuit des aciers titrant 
de 0,7 à 0,9 et de 1,0 à 1,3 % C. Pour les aciers dont la composition 
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Fig. 166. Sphéroïdisation : 
a — acier Y10, Y13 à 1,0 ou 1,3 % C; b — acier F3. Y8 à 0,7 ou 0,9 % «: 


est voisine de la composition eutectoïde, l'intervalle de tempéra- 
tures de chauffage pour le recuit à ia perlite globulaire est plutôt 
étroit, il s'étend de 750 à 760 ©, alors que pour les aciers au carbone 
hypereutectoïdes il est plus large et s'étend de 770 à 790 °C. 

Les valeurs de la dureté et de la charge de rupture d’un acier à 
perlite globulaire sont plus faibles, alors que celles de l'allongement 
et de la striction sont plus élevées (Tableau 11). 


Tableau 11 


CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES DE L'ACIER EUTECTOÏIDE 
(perlile de structure différente) 


Structure de la 
perlite I1B 
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Un acier à structure perlitique globulaire prévu pour la trempe ultérieure 
est encore moins susceptible de surchauffe, de tapures et de déformation. 

Le recuit à la perlite globulaire s'emploie également pour accroître la 
plasticité des tôles fines et des barres en acier à bas carbone avant estampage 
à froid ou étirage. 


Recuit d’adoucissement ou revenu à haute température. Lors- 
qu'après une déformation à chaud l’acier reçoit une structure conve- 
nable, le recuit complet est remplacé parfois par le recuit d’adoucis- 
sement. Cette opération consiste en un chauffage de l'acier jusqu’à 
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Fig. 167. Régime du recuit d'adoucissement des aciers de construction 


la température quelque peu inférieure à Ac,, un maintien à cette 
température et un refroidissement à l'air. Ce recuit ne produit pas 
de recristallisation de l'acier. 

La figure 167 représente le régime du recuit d’adoucissement 
adopté par plusieurs entreprises pour des aciers de construction. 
Le diagramme donne le temps de maintien dans le four à la tempé- 
rature de service déterminée en fonction du poids de la charge (Q. 
en t). 

La dureté après recuit d’'adoucissement est quelque peu supé- 
rieure à celle assurée par un recuit complet, mais ne dépasse pas géné- 
ralement les valeurs prévues par la norme soviétique (GOST). La struc- 
ture de l’acier au carbone après recuit d’adoucissement est consti- 
tuée d’un mélange de perlite lamellaire et globulaire et de la ferrite 
excédentaire précipitée. 

Le recuit d'adoucissement est appliqué aux aciers au carbone 
lorsqu'ils sont prévus pour l’usinage, l'emboutissage à froid et 
l'étirage. Pour des aciers fortement alliés qui n'ont pas de transfor- 
mation perlitique (p. 351), c’est le trailement unique permettant 
de diminuer leur dureté. 
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Recuit d’homogénéisation ou de diffusion. Il s'applique aux 
lingots en acier allié et aux grosses pièces de fonderie de forme pour 
affaiblir la segrégation et uniformiser la composition chimique 
au sein des cristaux isolés. Le chauffage pour le recuit d'homogénéisa- 
tion doit être poussé à 1 100 à 1 200 °C, car ce n’est que ce niveau 
de température qui est susceptible d'assurer la diffusion la plus 
complète, nécessaire pour le nivellement de la composition des 
volumes d'acier isolés. Les températures élevées entraînent une 
formation intense des battitures qui augmentent les pertes du métal. 
C'est pourquoi le chauffage s'effectue à grande vitesse, alors que le 
maintien est réduit au minimum; il varie de 8 à 16 h suivant la 
composition de l’acier et le poids de la charge. 

Jusqu’à 800 ou 850 °C les lingots sont refroidis avecle four pen- 
dant 6 à 8 h, ensuite le refroidissement est poursuivi à l’air. Après 
homogénéisation, on procède au recuit complet (ou à la normalisa- 
tion) pour corriger la structure. 


3. Normalisation de l'acier 


La normalisation consiste en un chauffage de l'acier hypoeutectoïde 
jusqu'à la température supérieure à Ac;, et de l'acier hypereutectoïde 
jusqu'à la température dépassant Acm de 50 à 60 °C, un petit séjour 
à cette température et un refroidissement à l'air. La normalisation 
provoque la recristallisation de l'acier et affine donc la structure 
à gros grains obtenue par coulée ou laminage (forgeage, estampage). 
Ce traitement s'emploie largement pour améliorer les propriétés des 
pièces de fonderie en acier. 

Un refroidissement accéléré à l’air conduit à la décomposition 
de l’austénite aux températures plus basses et augmente ainsi la 
dispersion du mélange ferrite + cémentite et la quantité de perlite. 
La résistance et la dureté d’un acier normalisé se trouvent ainsi 
accrues par rapport à un acier recuit (Tableau 12) * et, de plus, 
l'affinage du grain améliore sa ductilité. 

Le but de la normalisation varie également en fonction de la 
composition de l'acier. 

Pour les aciers à bas carbone la normalisation, étant une opéra- 
tion bien plus simple, s'emploie au lieu du recuit. En augmentant 
quelque peu la dureté (Tableau 12), la normalisation assure en 
coupe un meilleur état de surface. 

Pour un acier à teneur moyenne en carbone, la normalisation 
remplace la trempe et le revenu à haute température. Les propriétés 
mécaniques obtenues sont plus faibles, mais l'opération est nettement 


‘* Pour certains aciers fortement alliés, le refroidissement à l'air présente 
au fond une trempe. 
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Tableau 12 
DURETÉ DES ACIERS AU CARBONE À L'ÉTAT RECUIT ET NORMALISÉ 
(PAR N. MINKÉVITCH) 


Durcté HB 
Acier 


| Normalisation 


Fer techniquement pur î 90 à 100 
Acier à bas carbone 2 140 
Acier à carhone moyen ÿ 190 
Acier à haut carbone F 230 


plus simple et produit une déformation bien moindre que celle due 
à la trempe. 

Pour un acier riche en carbone (hypereutectoïde), la normalisa- 
tion s'emploie, comme nous l'avons déjà dit, pour supprimer le 
réseau de cémentite (p. 258). 


4. Trempe de l'acier 


On appelle trempe un chauffage à la température de 30 à 50 °C 
supérieure à celle de Ac; (pour des aciers hypoeutectoïdes) ou de Ac, 
(pour les aciers hypereutectoïdes), 
le maintien à cette température 
jusqu’à l’achèvement des transfor- 
mations de phases et le refroidis- 


# sement à une vitesse supérieure à la 
ss vitesse critique de trempe (pour les 
È aciers au carbone le plus souvent 
& dans l’eau, pour les aciers alliés 
& , . A 

È dans l’huile ou dans un bain de trem- 
Le 


pe d'autre nature. fig. 168). 

La trempe n'est pas un traite- 
ment thermique définitif. Pour di- 
minuer la fragilité et les contrain- 
tes qu'elle produit et obtenir des 


LA S0gT propriétés mécaniques imposées. 
Temps —> l'acier après trempe subit le revenu. 
Fig. 168. Marche de la trempe: Le but de la trempe et du revenu 


A — austénite: P — perlite: S—sorbl- appliqués à un acier à outils est 

ut de BaPanienue: surtout d'augmenter la dureté, la 

F — ferrite tenue à l'usure et la résistance et 

dans le cas d’un acier de construc- 

tion d'augmenter la résistance (R, Ro,002) et la dureté (HB) et 

d'obtenir une plasticité (4, Z) et une résilience (Æ) élevées, ainsi 
qu'une forte tenue à l’usure pour certaines pièces. 
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Choix de la température de trempe. La température de trempe 
est fonction de la composition chimique de l'acier et, en premier 
lieu, de sa teneur en carbone. 

Les aciers hypoeutectoïdes doivent être chauffés de 30 ou 50 °C 
au-dessus de Ac; (fig. 169). Un acier à structure initiale perlite + 
ferrite (fig. 170.a) obtient alors une structure austénitique qui se 


À 11302 


Température 
1000 de trempe 
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Fig. 169. Une partie des diagrammes d'équilibre fer-cémentite 


transforme en martensite lorsqu'on refroidit à une vitesse plus 
grande que la vitesse critique de trempe (fig. 170,c). 

Un acier hypoeutectoïde chauffé au-dessus de Ac, mais au-dessous 
de Ac; (c'est-à-dire dans l'intervalle Ac;-Ac:) garde après trempe, 
en plus de la martensite, des plages de ferrite (fig. 170,b) qui n'ont 
pas subi en chauffage de transformation austénitique. La présence 
de ferrite diminue la dureté de l’acier après trempe (fig. 170) et ses 
propriétés mécaniques après revenu. Aussi ce mode de trempe incom- 
plète ne s'emploie-t-il pas généralement pour les aciers hypoeutec- 
toïdes. 

Le chauffage de l’acier bien au-dessus de Ac; provoque, comme 
nous l'avons déjà dit p. 215, le grossissement du grain d’austénite 
qui, au refroidissement, aboutit à l'apparition de la martensite 
aciculaire à gros grains (fig. 170,4) et à la dégradation de la ductilité. 
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Fig. 170. Influence de la température de trempe sur la dureté et micrographie 
(X300) de l'acier hypoeutectoïde à 0,4 % C 
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D'autre part, la surchauffe augmente la déformation des pièces 
trempées, accroît la formation des tapures et la décarburation. 

Les aciers hypereutectoïdes sont portés à Ac, + 50 à 70 °C. 
C'est la température à laquelle apparaît l’austénite, bien qu’une 
certaine quantité de cémentite reste encore. Il en résulte qu'après 
trempe la matrice martensitique compte des particules de cémentite 
non dissoutes lors du chauffage. Cette structure assure une dureté 
et une tenue à l’usure plus élevées que celles obtenues par trempe 
avec chauffage au-dessus de Acm, c'est-à-dire à partir d'une austénite 
homogène. Un tel échauffement plus élevé confère à l'acier une 
structure de martensite aciculaire à gros grain sans cémentite, 


Température, °C 


b) 
Temps d'échauffement 


Fig. 171. Modes de chauffage possibles des pièces dans un four: 
t — température de chauffage imposée ; te — température superficielle de la pièce; t, — time 


pérature au cœur de la pièce; At — différence de températures {$ —{, (4 après A. Chmykov) 


mais avec une proportion accrue d’austénite résiduelle. La dureté 
de la cémentite est plus élevée que celle de la martensite. la présence 
d’austénite la diminue également. Le chauffage au-dessus de Acm 
dégrade de plus la résistance par suite du grossissement du grain 
et accroît la déformation de la pièce à la trempe. 

Vitesse de chauffage avant trempe. Le choix de la vitesse de 
chauffage est déterminé par la composition chimique et la structure 
de l'acier, les formes et les dimensions de la pièce. Elle doit être 
plus faible pour un acier à teneur accrue en carbone et en éléments 
d'alliage, ainsi que pour de grosses pièces d’une forme complexe. 
Si la conductibilité thermique de l'acier est réduite et que la tempé- 
rature des volumes intérieurs et extérieurs des pièces soit nettement 
différente, on constate l'apparition de contraintes importantes 
entraînant le gauchissement et même la formation des tapures. 

La figure 171 représente les schémas des modes d’échauffement 
possibles. Le premier (fig. 171,a).assure.-une faible vitesse de chauf_ 


266 Gammes des trailements thermiques 


fage et s'emploie pour de grosses pièces et des aciers à haute teneur 
en éléments d'alliage. 

Pour obtenir une grande vitesse de chauffage, on opère suivant 
le deuxième procédé dans lequel les pièces sont chargées dans un 
four porté au préalable à la température de trempe (fig. 171,b). 
Ce procédé s'emploie pour de petites pièces chauffées dans des fours 
à chambre et continus. 

Le troisième procédé (fig. 171,c) prévoit un chauffage forcé des 
pièces chargées dans un four dont la température au moment de la 
charge dépasse celle du chauffage imposé aux pièces. 

Un chauffage plus régulier permet d'augmenter sa vitesse. C’est 
pourquoi dans des sels fondus les pièces peuvent être échauffées plus 
vite que dans les fours (Tableaux 13 et 14). 


Tableau 13 


DURÉE DE CHAUFFAGE ET DE MAINTIEN DANS UN FOUR ET 
DANS DU SEL FONDU 


Fours à gaz ou à pétrole Bains de sel 


Epaisseur ou 


diamètre de Chauffage, Maintien, Chauffage, Maintien, 
la pièce, mm mn mn 


mn mn 


20 5 
40 10 
80 20 
120 30 
160 40 


Note. La durée de chauffage des pièces en acier allié doit ètre augmentée de 25 
0? 


Tableau 14 


COMPOSITION DE CERTAINS SELS EMPLOYÉS POUR LE CHAUFFAGE 
LES PIÈCES EN ACIERS PRÉVUS POUR LA TREMPE 


Températures 
i 
Composition des sels nie AT LE ue 


100 % BaCl . . . . . . . « -| 960 1000 à 1400 
22 “" _NaCI1 +78 % BaCL - nv ein 635 700 à 870 
100 % de sylvinite #* . . . . . . . . 700 800 à 950 


* Minéral naturel (NaCI + KCI surtout) s'emploie souvent mélangé à KCI à ON 
PAG (33,3 %), Na2COs (50 °,). On introduit Era NEnEnt dans les sels 1 à 2 % 


de borax, ou de ferrosilicium Pulvérisé ou encore de f 


uorure de magnésium, ce ‘qui 
leur enlève l'oxygène accumulé. 
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Lorsque la température imposée est atteinte, les pièces sont 
maintenues à cette température pour se chauffer suivant loute la 
section et assurer l'achèvement de toutes les transformations de 
phases, le nivellement de la composition de l'austénite suivant 
tout le volume. Plus la température de chauf- 
fage est élevée, plus la durée de maintien peut 
être courte. 

Protection de l'acier contre l’oxydation et 
la décarburation. Lorsque les pièces sont chauf- 
fées jusqu'à des températures élevées dans des 
fours à flamme ou électriques, les gaz desfours . 
(produits de la combustion, air) entrent en D TR NS AA 
réaction avec leurs surfaces. D'où l'oxydation Er \! 
et la décarburation des couches superficielles 
de l'acier. 

L'oxydation résulte de l'interaction du métal 
avec l'oxygène (2Fe + O,—2FeO), la vapeur 
d'eau (Fe + H,0 —+ FeO + H.) et le dioxyde 
de carbone (Fe + CO,—+ FeO + CO). Elle pro- 
duit des pertes de métal qu’il est impossible 
de rétablir, dégrade l’état des couches super- 
ficielles et impose un décalaminage. 

Au début du chauffage, l’oxydation est ali- 
mentée par les réactions chimiques qui viennent 
d'être indiquées et qui se produisent à la sur- 
face. Après la formation d’une pellicule d’oxy- 
de, le phénomène se propage par diffusion des 
atomes d'oxygène à travers la calamine à l'in- 
térieur du métal et par diffusion inverse des 
atomes (ions) de métal à travers la calamine 
dans le sens de la surface. 

Lorsque l’échauffement ne dépasse pas 500 
ou 550 °C, l'oxydation est négligeable, mais 
l'élévation ultérieure de la température accroît 
fortement sa vitesse et son intensité, ce phé- Fig. 172. Micrographie 
nomène devient intense surtout lorsque la cala- d'un acier décarburé. 
mine en formation est poreuse (ce qui est le X 125 
fait de l’oxyde ferreux). 

La décarburation se produit aux températures élevées par interac- 
tion de l'acier avec l'hydrogène (austénite + 2H, —+ Fe + CH.) et 
l'oxygène (austénite + 0,50, — Fe +- CO). . 

La figure 172 représente la micrographie d’un acier décarburé. 
On voit à la surface des grains de ferrite pure qui se sont formés par 
suite de la décarburation complète. 
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La décarburation altère la dureté, la tenue à l'usure et la résistance 
à la fatigue. 

Pour protéger les pièces contre l'oxydation et la décarburation, 
on recourt au chauffage dans: 1) des sels fondus ou 2) des milieux 
gazeux de protection. 

La composition de certains sels employés à cet effet est donnée 
par le Tableau 14. 

Les milieux gazeux sont dits atmosphères contrôlées, car leur 
interaction avec l’acier pendant l’échauffement peut être réglée 


Point de rosée, *C 


03 04 05 06 07 06 09 0 11 
Teneur de l'acier en Carbone, % 


Fig. 173. Courbes d'équilibre d’une atmosphère endothermique avec l'acier 
à teneur en carbone variée 


dans le sens voulu. A cet effet, on emploie le plus souvent: 1) les 
produits de dissociation d'ammoniac ou de leur combustion partielle 
(H,-IT,O-N,) * ou 2) le gaz de gazogène (CO-CO,-N.) purifié au 
préalable de CO, et séché pour prévenir la décarburation; 3) le 
mélange gazeux (CO-CO,-N,-H,-H,0) obtenu par combustion par- 
tielle des gaz naturel, de ville, de cokerie et d’autres gaz à hydro- 
carbures. 

Ces derniers temps. on emploie également une atmosphère 
endothermique oblenue par combustion partielle à 1 000 ou 1 200 °C 
des gaz naturels ou industriels à hydrocarbures dans un générateur 
endothermique (c’est-à-dire à échauffement extérieur) en présence 
d’un catalyseur spécial. La composition approchée d'une atmosphère 


* Cette atmosphère s'emploie pour des aciers de construction; elle ne 
protège pas les aciers à haute teneur en carbone contre la décarburation. 
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endothermique est la suivante: 20 % CO; 40 % H, et 40 % N.. 
L'équilibre de l'atmosphère endothermique pour les aciers de 
composition variée se modifie en fonction de la température à laquelle 
débute la condensation d'eau atmosphérique (c’est-à-dire à partir 
du point de rosée). Le point de rosée requis s'obtient en modifiant 
la relation entre le gaz et l'air amené dans le générateur. Pour 
rendre plus commode l’utilisation des atmosphères endothermiques, 
on a établi des courbes d'équilibre de divers aciers avec l'atmosphère 
dont le point de rosée varie de +20 ou 21 °C à —12 ou —18 °C 
(fig. 173). 

En l'absence des atmosphères contrôlées, les pièces sont chauf- 
fées dans des caisses à cément usagé, c'est-à-dire à cément déjà 
utilisé pour la cémentation (p. 314), ou l’on porte sur les pièces 
des enrobages spéciaux (borax. par exemple). 

Vitesse de refroidissement. Les milieux de trempe doivent assurer 
une grande vitesse de refroidissement à des températures de stabilité 
minimale de l'austénite (650 à 550 °C) pour prévenir sa décomposition 
en un agrégat ferrite + cémentite. Pourtant, il est avantageux 
d'avoir recours au refroidissement ralenti dans le domaine de 
températures de transformation martensitique (au-dessous de 300 à 
200 °C) pour parer à l'apparition de contraintes internes accrues 
susceptibles de gauchir les pièces trempées et de produire des tapures. 

Pour les bains de trempe des aciers à bas carbone et faiblement 
alliés dont la vitesse critique de trempe est élevée, on emploie 
l'eau (à 20 ou 30 °C) et des solutions aqueuses variées, alors que 
pour les aciers alliés l’eau, des solutions aqueuses variées, l’huile, 
l’air et les saumures. 

La vitesse de refroidissement dans les liquides de trempe indiqués 
et aux températures différentes est donnée par le diagramme de la 
figure 174. Pour l’eau, l'huile et d’autres liquides susceptibles de 
bouillir, au cours de l'immersion du métal chauffé il existe trois 
pero caractéristiques d’une intensité de refroidissement variable 
(fig. 175). 

4. D'abord il se forme autour de la pièce refroidie une gaine 
de vapeur. Cette première période dite caléfaction est celle de 
l'évacuation de la chaleur pendant laquelle la vitesse de refroidis- 
sement est relativement faible ; elle est déterminée par le rayonne- 
ment et la conductibilité thermique de la vapeur formée (fig. 174 
et 175). 

2. Au moment suivant, la gaine de vapeur se rompt et le liquide 
commence à bouillir à la surface de la pièce en assurant ainsi un 
contact immédiat entre le liquide et la pièce qui provoque le dégage- 
ment des bulles de vapeur. La vitesse de refroidissement est alors 
très grande (fig. 174 et 175), car la majorité des milieux de trempe 
ont une valeur élevée de la chaleur latente de vaporisation. 
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74. Vitesse de refroidissement en 


fonction de la température dans des bains 


J— ca 
3 — 


de trempe variés: 


u à 20 °C: 2 —solution à 10 % de NaCI; 
solution à 50 % de NaOH ; 4 — huile 


3. Le refroidissement ulté- 
rieur au-dessous de la tem- 
pérature d’ébullition se pour- 
suit à une faible vitesse et sur- 
tout par convection. 

L'eau en tant que milieu 
de trempe réalise une grande 
vitesse de refroidissement, mais 
présente quelques inconvé- 
nients. Ce sont une période net- 
tement marquée de caléfaction 
(voir fig. 174) qui s'étale sur 
un large intervalle de tempé- 
ratures et qui diminue la vi- 
tesse de refroidissement dans 
le domaine de la décomposi- 
tion par diffusion de l’austé- 
nite, et la diminution brusque 
de la sévérité de trempe à l’eau 
avec l'augmentation de sa tem- 
pérature; de plus, dans le do- 
maine de la formation de la 
martensite, la vitesse de re- 
froidissement à l’eau est très 
élevée à basses températures 
(voir fig. 174). Ce phénomène 
produit des contraintes struc- 
turales importantes qui peu- 
vent déformer les pièces et mê- 
me engendrer des tapures. 

L élévation de la tempéra- 
ture de l’eau réduit la vitesse 
de refroidissement à tempéra- 
tures élevées et l’augmente 
dans l'intervalle de tempéra- 
tures martensitique ; c’est une 
des causes fréquentes de l’ap- 
parition de tapures produites 
par la trempe dans une eau 
chaude. 

La sévérité de trempe à 
l’eau est améliorée par l’addi- 
tion du chlorure de sodium, 
du soude caustique ou des alca- 
lis et de l’acide sulfurique ; ces 
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solutions excluent presque complètement la période de caléfaction 
(voir fig. 174) en accélérant ainsi le refroidissement à températures 
élevées et en le rendant plus uniformisé. Dans l'intervalle de 


caléfaction 


» 


Température."C 


Dégagement 
de bulles 


Evacuation de ia 
chaleur par convection 


Vitesse de refroidissement , C/s 


Fig. 175, Vitesse de refroidissement en fonction de la température dans des 
liquides cffervescents 

températures martensitique ces solutions refroidissent plus lentement 

que l’eau. Les solutions de sels et d’alcalis dans l'eau sont moins 

sensibles aux variations de température. 

C'est pourquoi l'utilisation d’une solution à 40 ou 50 % de NaOH dans 
l'eau permet de réduire nettement la déformation des pièces ct d'obtenir une 
dureté uniforme et une surface nette sans calamine par suite de sa chute inten- 
se pendant le refroidissement. L'élévation de la température de la solution 
jusqu’à 90-100 °C ne diminue pas pratiquement sa sévérité de trempe. 


Dans le domaine des transformations perlitique et bainitique, 
l'huile minérale * refroidit plus lentement que l’eau et les solutions 
aqueuses. Pourtant, comme milieu de trempe elle présente plusieurs 
avantages: sa vitesse de refroidissement est faible dans l'intervalle 
de températures martensitique (fig. 174) du fait de sa température 
d’ébullition élevée (250 à 300 °C). La possibilité d’apparition de 
défauts de trempe se trouve ainsi réduite. La sévérite de trempe de 
l'huile change peu avec l’augmentation de la température de 20 à 
150 °C. Par rapport à l'eau, l'huile assure un refroidissement plus 
uniforme dans tout l'intervalle de températures, ce qui diminue 


* Pour la trempe on emploie l'huile de pétrole distillée purifiée à l’acide 
sulfurique : industrielle 20, à broches 3 (GOST 1707-51), dont la température 
d'inflammation est de 170 °C, et l'huile industrielle lessivée 20 B (GOST 2854-51) 
peu chère. Ces huiles ont une vitesse de refroidissement accrue. 
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les contraintes de trempe. Mais comme agent refroidissant elle 
présente certains inconvénients, dont l'inflammabilité facile et 
l’empâtement avec le temps, qui réduisent sa sévérité de trempe. 


L'eau pulvérisée (air humidifié) ou mélange d’eau et d’air sous une pression 
de 3 at s'emploie également comme agent refroidissant pour la trempe de gros- 
ses pièces en aciers hautement alliés. En changeant la proportion de l’eau dans 
le mélange, on peut obtenir des vitesses de refroidissement variées. Un air 
faiblement humidifié refroidit avec une vitesse voisine de celle du refroidis- 
sement dans l'huile. 

Enfin, certains aciers à teneur élevée en éléments d'’alliage se trempent en se 
refroidissant à l'air, d'où une déformation minimale. 


5. Trempabilité et pénétration 
de trempe 


La trempabilité et la pénétration de trempe sont considérées parmi 
les propriétés principales des aciers. Les aciers prévus pour subir 
des traitements thermiques doivent être caractérisés non seulement 
suivant les propriétés mécaniques (ou physico-chimiques), mais encore 
suivant leur trempabilité et pénétration de trempe. 

La trempabilité d’un acier est son aptitude à accroître sa dureté 
sous l'effet de la trempe. 

La trempabilité est définie essentiellement par la teneur de 
l'acier en carbone. Plus cette teneur est élevée, plus la dureté après 
trempe est grande (fig. 1706). 

Sous le terme de pénétration de 
trempe on comprend l'aptitude de 
l'acier à recevoir une couche trem- 
pée à structure martensitique ou 
troostite-martensite et une dureté 
élevée d’une profondeur plus ou 
moins grande. 

La pénétration de trempe est 
déterminée par la vitesse critique 
de refroidissement. Si la vitesse réel- 
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Fig. 176. Duroté de l'acier trempé 
à teneur en carbone variée: 


1 — chauffage de trempe au-dessus de 

Ac; (Acm) (martensite-+austénite rési- 

duelle); 2 — durcté de la martensite; 

3 — chauffage pour l'acier hypcreutec- 
toïde Ac, + 30 °C 


le de refroidissement au cœur de 
la pièce est supérieure à la vitesse 
critique de trempe V, (fig. 177,V£€"”), 
l'acier reçoit une structure marten- 
sitique sur toute la section et sa 
pénétration de trempe est totale. 

Si la vitesse réelle de refroidis- 
sement du cœur est inférieure à 
Ve (fig. 177, Vé et Vi), la trempe 


ne pénètre dans la pièce qu’à une certaine profondeur a, a’ (fig. 177) 
et la pénétration est alors incomplète. Dans ce cas, le cœur sera 
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le siège d’une décomposition d'’austénite avec précipitation d’un 
agrégat ferrite + cémentite (troostite, sorbite ou perlite). 

Dans les conditions d’un tel régime de refroidissement, la 
pénétration de trempe est d'autant plus élevée que la vitesse critique 


Vilesse de refroidts- 
sement suivant La 
section de La piece 


Vitesse de refroidissement, *G/s 
ss, 


Troostite 
Sorbile ou? F+Fe,C 
pertite 


Martensite 


Troostite 
Sorbile ou F+F8C 
perlite 


Martensite 
(pénétration de 
trempe totale) 


Fig. 177. Relation entre la pénétration de trempe et la vitesse critique de 
trempe (V.): 
a ct a’ — profondeur de trempe 


de trempe est plus petite, c'est-à-dire que la stabilité de l’austénite 
surfusionnée est plus forte. C'est pourquoi tous les facteurs suscep- 
tibles de diminuer la valeur de la vitesse critique de trempe et 
d'augmenter la stabilité de l’austénite améliorent la pénétration 
de trempe. 


18—850 
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Comme nous allons le démontrer (p. 352), une stabilité accrue 
de l’austénite surfusionnée et une vitesse critique de refroidissement 
plus faible des aciers alliés rendent la profondeur de trempe plus 
grande que celle obtenue pour les aciers au carbone. 

Dans le cas d’une trempe totale, les propriétés de l’acier sont 
les mêmes sur toute la section. Si la trempe est partielle, les modifi- 
cations de la structure de l’acier entraînent des changements cor- 
respondants des propriétés suivant la section. 

La figure 178 montre la distribution de la dureté suivant la 
section d’une éprouvette pour les cas de trempe totale (à cœur) Z et 
partielle 2. 
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Fig. 178. Influence de la pénétration de trempe sur les propriétés mécaniques 
de l'acier trempé (7, 2) et revenu (3, 4) (d'après A. Gouliaev) 


Lorsque la pénétration de trempe est partielle, la dureté diminue 
dans le sens de la surface vers le cœur. Après revenu à une tempé- 
rature élevée, la différence dans la dureté et la charge de rupture 
suivant la section peut être nettement réduite (fig. 178, 3 et 4). 
Pourtant, la limite d’élasticité, la résilience (fig. 178, 3) et la stric- 
tion restent faibles au cœur de l'éprouvette. Il en est ainsi par suite 
de la différence dans la structure du mélange ferrite + cémentite. 
Le revenu de la martensite produit dans la couche trempée un 
mélange ferrite + cémentite à structure globulaire, alors qu'elle 
est lamellaire au cœur (voir fig. 160). 

La précipitation de ferrite produite par la trempe au cœur de la 
pièce entraîne non seulement la diminution de Ro,00 et de À mais 
encore celle de À et de HB. On en déduit que pour obtenir de hautes 
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propriétés mécaniques analogues sur toute la section, il faut assurer 
dans de nombreux cas la trempe totale *. 

La profondeur de la couche trempée est considérée généralement 
comme la distance de la surface à la zone demi-martensitique (50 % 
de martensite + 50 % de troostite). Elle est établie aisément à 


Fig. 179. Essai Jominy (essai de pénétration par la trempe au jet): 
a — éprouvette; b — schéma de l'installation 


l’aide d’une micrographie mais plus simplement d’après la dureté. 
Le Tableau 15 indique la dureté de cette zone en fonction de la 
composition de l’acier. 


Tableau 15 
DURETÉ DE LA ZONE DEMI-MARTENSITIQUE, HRC 


Tencur en Teneur en 
carbone, % 


17 
22 
27 
32 


Pour déterminer la pénétration de trempe des pièces en acier 
de petites sections (15 à 25 mm), il est plus commode d’examiner 


* Dans certains cas, lorsque l'acier subit le revenu à basse température 
la trempe totale est inutile. Ainsi, les estampes soumises à des charges dynami- 
ques et les tarauds fonctionnent mieux lorsqu'ils ne sont pas trempés à cœur. 


18* 
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la cassure des éprouvettes trempées ou la distribution de la dureté 
suivant la section (fig. 178). A cet effet, l'éprouvette est cassée 
ou coupée. 

La pénétration de trempe pour des pièces (éprouvettes) à grandes 
sections s'établit par l'essai Jominy (GOST 5657-51). 


La face inférieure d’une éprouvette cylindrique (fig. 179) portée à la tempé- 
rature requise est refroidie dans un dispositif spécial (fig. 179,b). Après refroi- 


Vitesse de refroidissement, ts | 


, 


Durete, HRC 


SRE D RRSES CORRE En 
Distance de La Face 
refroidemm 


c) 


Fig. 180. Refroidissement d'une éprouvette à l'essai Jominy (a), vitesse de 
refroidissement (b) et dureté (c) en fonction de 1 adistance de la face trempée. 


La pénétration de trempe de l'acier 1 est plus faible que celle de l'acier 2, car la couche d'une 
égale dureté (ou de la dureté de la zone demi-martensitique H RC) se situe à une distance 
moindre de la face (C la dureté de la zune demi-martensitique) 


dissement, on mesure la dureté suivant la longueur de l'éprouvette. Les résul- 
tats des mesures sont traduits par l'indice de pénétration lc, où L est la distan- 
cede la face refroidie au point ayant une structure demi-martensitique, et c la 
la veur de cette durete suivant le Tableau 15. 
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Les résultats sont exprimés souvent par la méthode graphique en coordon- 
nées dureté -distance de la face refroidie (fig. 180). Après avoir déterminé 
suivant la longueur de l’éprouvette la distance entre le bout refroidi et le secteur 
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Fig. 181. Détermination du diamètre de l’ébauche en fonction de la distance 
de la face refroidie (GOST 5657-61) 


dont la dureté correspond à celle de la zone demi-martensitique (Tableau 15), 
on peut trouver le diamètre de l'ébauche susceptible de subir une trempe totale 
(fig. 181) et qui s'appelle diamètre critique. 


Pour le même acier, la pénétration de trempe peut varier dans 
de larges limites en fonction des variations de la composition 
chimique et de la grosseur des grains, admissibles pour l’acier 
considéré. C'est pourquoi pour chaque nuance de l'acier la 
pénétration de trempe est définie non pas par une courbe, mais par 
une bande de pénétration (voir fig. 233). 


6. Autocontraintes 
(contraintes internes) d’un acier 
trempé 
Les autocontraintes d’un acier trempé peuvent être produites par: 

1) le refroidissement non uniforme de la surface et au cœur de la 
pièce; ces contraintes sont dites thermiques; 

2) l'augmentation du volume et les écarts dans la marche de la 
transformation martensitique suivant le volume de la pièce. Les 
contraintes provoquées par ces transformations s'appellent structurales 
(ou de phases). 
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La figure 182 schématise la modification des contraintes thermi- 
ques pendant un refroidissement rapide dans la couche superficielle 
et au cœur * qui se refroidit plus lentement. 

Une distribution non uniforme des températures suivant la 
section de la pièce lors d'un refroidissement rapide donne lieu à une 
modification de volume irrégulière. Les couches superficielles se 
contractent plus vite que les couches internes qui s'opposent à la 
compression des couches externes. Dans les couches superficielles 
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Fig. 182. Formation des contraintes thermiques (7) et structurales (2) lors 
du refroidissement de l'acier (d’après D. Nakhimov) 


apparaissent alors des contraintes de traction momentanées et dans 
les couches internes des contraintes de compression momentanées 
(fig. 182, 1) qui disparaissent avec la suppression de la charge. 

Lorsque le refroidissement de la surface et la modification du 
volume prennent fin, le cœur continue encore à subir une contrainte 
thermique de compression. Il en résulte que les contraintes commen- 
cent à diminuer et à un certain moment changent de signe à la 
surface et à l'intérieur (fig. 182, 1). Après refroidissement, les con- 
traintes résiduelles sollicitant la surface sont celles de compression, 
et les contraintes qui agissent sur le cœur celles de traction. 


* L'apparition de seules contraintes thermiques n’est observée que dans 
le cas où les transformations de phases n'ont pas lieu. Il en est ainsi, par exemple, 
lors du refroidissement d’un acier recuit à partir des températures inférieures 
à Acy. 
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Considérons maintenant les conditions d'apparition des contrain- 
tes structurales dans le cas de la trempe totale (fig. 182, 2). Par 
convention, les contraintes thermiques ne sont pas prises en consi- 
dération. 

Lorsque la trempe s'effectue au-dessous du point Ms, la martensite 
se forme d’abord à la surface, où le point Ms survient avant qu'à 
l'intérieur de la pièce. Comme nous l'avons déjà dit, la transforma- 
tion austénite — martensite s'accompagne de l'augmentation de 
volume qui produit à la surface des contraintes de compression 


A \y A A 
a) b) c) d) 


Fig. 183. Addition des contraintes résiduelles : 


4 —Sthermiques ; b — structuralcs ; c — dues à l’hétérogénéité structurale; d — résultantes 
(d’après D. Nakhimov) 


momentanées et à l’intérieur des contraintes de traction momenta- 
nées (fig. 182, 2). À mesure que la transformation évolue, les contrain- 
tes à la surface et au cœur changent de signe (fig. 182, 2). 

Les contraintes structurales changent dans l’ordre inverse par 
rapport aux contraintes thermiques. La transformation martensitique 
produit à la surface des contraintes de traction résiduelles et au cœur 
des contraintes de compression résiduelles. 

La trempe produit simultanément des contraintes thermiques 
et structurales qui s'ajoutent. Il faut de plus tenir compte de ce que 
même dans le cas d’une trempe totale la structure de la pièce n'est 
pas homogène suivant la section. C’est là une source complémentaire 
de contraintes. 

La figure 183 schématise l'addition des contraintes qui se forment 
lors de la trempe. Les contraintes thermiques de ce schéma sont 
plus fortes que les contraintes structurales, c'est pourquoi la surface 
est sollicitée par des contraintes de compression. Nous insistons 
pourtant sur le fait que les variations de la relation entre les contrain- 
tes thermiques et structurales entraînent la différence entre les 
diagrammes des contraintes résultantes; les couches superficielles 
peuvent avoir des contraintes de signes et de valeurs différents. 
Nombreux sont les cas lorsque la valeur des contraintes structurales 
de phases est plus importante que celle des contraintes thermiques. 
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Les contraintes résiduelles résultant de la trempe ne caractérisent 
pas celles qui sont produites par le refroidissement (le chauffage) 
de l’acier. Comme on le voit sur la figure 182, les contraintes résiduel- 
les sont toujours moindres que les contraintes momentanées qui 
apparaissent pendant le refroidissement. 

Si la valeur des contraintes dépasse la résistance à la décohésion 
et que le métal soit peu ductile, la déformation plastique ne doit 
pas être employée pour réduire les contraintes, car dans ces conditions 
elle produit des tapures. 

Ce sont les contraintes de traction qui sont alors les plus dange- 
reuses, car elles contribuent à la formation des tapures et diminuent 
la limite de fatigue de l'acier. 

Les contraintes de traction apparaissent surtout sous l'effet 
des contraintes structurales. Aussi faut-il s’efforcer de diminuer 
au possible ces dernières. 

Les contraintes structurales sont d'autant plus grandes que la 
température de trempe et la vitesse de refroidissement sont plus 
élevées dans l'intervalle de températures entre As ct Aff. Pour 
réduire les contraintes struclurales, il faut donc diminuer la vitesse 
de refroidissement à des températures inférieures à Ms et s'efforcer 
d'éviter la surchauffe de l'acier. 


7. Modalités de trempe 


Le procédé le plus usité est celui de la trempe dans un milieu refroi- 
dissant unique (voir fig. 168). 11 s'appelle trempe continue. 

Dans de nombreux cas, surtout lorsqu'il s’agit de pièces de 
forme complexe et qu'il faut diminuer les déformations, on recourt 
également aux modes de trempe suivants. 

Trempe à deux bains. La pièce trempée suivant ce mode est re- 
froidie d'abord à l’eau jusqu’à 300 ou 400 °C (c’est-à-dire quelque peu 
au-dessus de point Ms), puis placée rapidement dans un milieu à 
sévérité de trempe plus faible (dans l'huile ou l'air par exemple) 
où elle se refroidit jusqu’à 20 °C. 

Le transfert dans un autre milieu de trempe affaiblit les contrain- 
tes internes produites par la transformation de l’austénite en marten- 
site. Le refroidissement à l'huile suivi d’un refroidissement à l'eau 
qui est un milieu de trempe plus énergique est indésirable, car il 
peut provoquer une décomposition partielle de l’austénite dans la 
zone de sa stabilité minimale (500 à 600 °C) et des contraintes 
accrues consécutives au refroidissement rapide dans la zone de la 
transformation martensitique. 

Trempe suivie d’autorevenu. Dans ce cas, le refroidissement de 
la pièce dans un bain de trempe est interrompu lorsqu'elle garde 
encore quelque chaleur à l'intérieur. En se dégageant, cette chaleur 
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élève la température des couches, superficielles plus refroidies et 
produit ainsi l’autorevenu. Il est fréquent que la chaleur ainsi 
conservée est plus grande qu’il ne le faut pour produire le revenu; 
dans ce cas, lorsque la température de la surface atteint la valeur 
requise, la pièce est de nouveau plongée dans le bain de trempe. 
Dans ces conditions, la dureté est plus faible au cœur de la pièce. 


La température de l’autorevenu peut être établie d'après la coloration des 
oxydes, c’est-à-dire la coloration qu'acquiert la surface rectifiée des aciers 
chauffés à 200 ou 300 °C et déterminée par l'épaisseur de la pellicule d'oxyde. 

La surface d’un acier au carbone porté à 220 ou 240 °C acquiert une couleur 
jaune paille (épaisseur de la pellicule 450 À environ); porté à 240 ou 260 °C 
unc couleur orangée (épaisseur de la pellicule 500 À environ) ; à 260 ou 280 °C 
une couleur violette (épaisseur de la pellicule 650 À environ) et à 280 ou 300 °C 


une couleur bleue (épaisseur de la pellicule 700 À environ). 


Ce mode de trempe avec autorevenu s'emploie largement pour 
les pièces telles que burins, massettes, marteaux d’ajusteur, poin- 
teaux, qui supportent des charges dynamiques et qui doivent combi- 
ner une dureté superficielle élevée à ductilité accrue au cœur. 

Le refroidissement avec autorevenu s'emploie dans plusieurs 
cas pour la trempe par courants d’induction à haute fréquence 
(p. 293). 

Trempe isotherme (étagée) martensitique (fig. 184,a). La pièce 
prévue pour ètre trempée par ce procédé est chauffée jusqu'à la 
température de trempe, puis refroidie dans un baïn dont la tempé- 
rature est légèrement supérieure au point Ms (généralement de 
l'ordre de 250 °C) et maintenue à cette température un temps rela- 
tivement court. Ensuite la pièce est refroidie à l’air jusqu'à l’am- 
biante. Le séjour dans le bain de trempe assure le nivellement de la 
température suivant toute la section de la pièce sans provoquer 
la décomposition de l’austénite. 

La transformation martensitique assurée par un refroidissement 
à l'air (voir fig. 183,a) est moins complète que celle produite par la 
trempe continue; l'acier garde donc un peu plus d'austénite rési- 
duelle. 

La trempe martensitique diminue: a) les modifications volumi- 
ques produites par la présence d’une grande quantité d’austénite 
résiduelle et la propension de la martensite à l’autorevenu; b) le 
gauchissement, car la transformation martensitique se produit 
simultanément dans toutes les sections de la pièce; c) le danger 
de la formation des tapures. 

Les transformations structurales, y compris la transformation 
martensitique, s’accompagnent de la diminution brutale de la 
résistance de l'acier, alors que sa plasticité augmente. Cette décon- 
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solidation particulière qui ne s’observe qu'au moment de la trans- 
formation (martensitique dans le cas considéré) est utilisée en 
trempe étagée pour réaliser le dressage des pièces susceptibles de 
subir un gauchissement. Le dressage se fait surtout à la presse lorsque 
la pièce est retirée du bain de trempe pour être refroidie à l’air. 

La trempe martensitique des aciers au carbone ne peut s’employer 
que pour des pièces relativement petites (d'un diamètre ne dépassant 
pas 8 à 10 mm). 

La vitesse de refroidissement des pièces plus grosses dans un 
bain porté à une température supérieure à Ms est plus faible que 
la vitesse critique de trempe, et l’austénite se décompose à des 
températures élevées. 

Des pièces plus grosses (15 à 40 mm de diamètre) doivent être 
trempées dans un bain dont la température est inférieure au point 


Température, ‘€ 
Température, C 


Temps (Log T) Temps (LOg T) 
a) b) 


Fig. 184. Trempe étagée martensitique et bainitique: 
A — austénite; M — martensite; B — bainitc: Ass — austénite résiduelle 


Ms (160 à 110 °C), ce qui assure une vitesse de refroidissement 
plus grande. La pièce est alors moins déformée par la trempe, mais 
son dressage est rendu plus difficile, car le refroidissement jusqu’à 
la température du bain donne lieu à la formation d’une quantité 
importante de martensite. 

La trempe étagée des aciers alliés peut s’employer pour des 
pièces de grandes dimensions. 

Trempe isotherme (étagée) bainitique (fig. 184) s'effectue en 
principe de la même façon que la trempe martensitique, mais elle 
impose un sejour plus long au-dessus du point Ms. Un tel séjour 
assure la décomposition de l'’austénite. 
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Lorsque la décomposition de l’austénite dans la zone intermé- 
diaire se poursuit pratiquement jusqu’à la fin (cas des aciers au 
carbone), il se forme de la bainite. La trempe bainitique de ces aciers 
n'améliore pas sensiblement les caractéristiques mécaniques par 
rapport à celles obtenues par trempe usuelle et revenu. 

Dans la majorité des aciers alliés, l’austénite ne se décompose 
pas complètement dans le domaine bainitique. Si l’austénite qui 
ne s’est pas décomposée lors du maintien isotherme ne subit pas 
de transformation martensitique pendant le refroidissement ulté- 
rieur, l’acier reçoit une structure constituée de bainite et de 10 à 
20 % d'’austénite résiduelle (enrichie en carbone). Une telle struc- 
ture assure une résistance très élevée et une ductilité suffisante. 

De très bons résultats sont obtenus avec une trempe isotherme 
des aciers à fragilité de revenu élevée dans l'intervalle de tempéra- 
tures de 250 à 350 °C (p. 363). La trempe bainitique de ces aciers 
permet d'obtenir une résilience bien meilleure que celle fournie 
par trempe et revenu usuels (250 à 350 °C). 

Pour de nombreux aciers la trempe bainitique augmente nette- 
ment la résistance fonctionnelle, c’est-à-dire la résistance des éprou- 
vettes de forme complexe. Comparée à la trempe et au revenu usuels 
à 250 ou 400 °C, la trempe bainitique augmente de 1,5 à 2 fois la 
plasticité de l’entaille. Mais si la quasi-totalité de l’austénite qui 
ne s'est pas décomposée après transformation bainitique subit, lors 
du refroidissement ultérieur, la transformation martensitique, les 
résultats obtenus par la trempe bainitique sont plus mauvais que 
ceux assurés par trempe suivie de revenu. 

Pour donner aux aciers de construction (0,3 à 0,5 % C) des pro- 
priétés mécaniques optimales, la trempe bainitique doit prévoir 
un séjour dans la partie inférieure du domaine bainitique de la 
décomposition isotherme de l'austénite (quelque peu au-dessus de 
Ms). L'augmentation de la température de maintien et de décompo- 
sition de l’austénite dans le domaine bainitique diminue la plasti- 
cité et la ductilité. La durée du maintien dans le bain de trempe est 
fonction de la stabilité de l’austénite aux températures supérieures 
à Ms définies en partant du diagramme de décomposition isotherme 
de l’austénite de l’acier considéré. 

Le milieu employé pour les trempes martensitique et bainitique 
est constitué le plus souvent de saumures (Tableau 16). Plus la 
température de la saumure est basse, plus la vitesse de refroidisse- 
ment des pièces plongées dans ce sel est grande. Les sels fondus ne 
refroidissent que par le dégagement de chaleur, aussi leur aptitude 
à refroidir augmente-t-elle avec l'agitation. L'addition de 6 à 10 % 
de l’eau dans les solutions d’alcalis caustiques fondus accroît la 
vitesse de refroidissement jusqu’à 100 ou 200 °C/s. 
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Tableau 16 
CONSTITUTION DES MILIEUX DE TREMPE MARTENSITIQUE ET BAINITIQUE 


ss Péneine des 

; oint de températures 

Composition fusion, °C d'application, 
o 


KNO3+45 % NaNO: 
5, KNO3+ 45 % NaNO3 
5 NaNO3+ 45 %o KNO3 
o NaOH +65 % KOH 
NaOÏIT +80 % KOÏI+6 % 
poids des sels) FH:0 150-500 
40 % NaNO:-153 % KNO3-+ 
+7 % NaNO3+2 à 3,5 % (du poids 
des sels) H,0 Î 110-125 


Le refroidissement dans un bain d'alcalis caustiques fondus des 
pièces chauffées au préalable dans un bain de sels chlorurés liquides 
(c'est-à-dire de sels qui ne provoquent pas l'oxydation) permet 
d'obtenir une surface nette d’une couleur gris clair. Cette modalité 
de trempe est dite blanche. 


Il en est ainsi parce que la pellicule mince de sels chlorurés qui reste sur la 
pièce la préserve contre l'oxydation pendant son transfert dans le bain de 
trempe. Au moment de la plongée des pièces dans les alcalis caustiques fondus, 
la pellicule se détache (ou se dissout), mais le contact de la surface de la pièce 
avec l'alcali caustique n'oxyde pas l’acier. 


8. Revenu de l'acier 


On appelle revenu le chauffage de l'acier trempé à une température 
inférieure à Ac;, le maintien à cette température et le refroidisse- 
ment ultérieur. 

Le revenu est une opération finale de traitement thermique. Son 
but est l'obtention des propriétés mécaniques requises. 

De plus, il supprime complètement ou partiellement les con- 
traintes internes dues à la trempe. Cette suppression des contraintes 
est d'autant plus complète que la température de revenu est plus 
élevée. Ainsi, après revenu à 550 °C, les contraintes axiales d’une 
éprouvette cylindrique en acier à 0,3 % C diminuent de 60 à 8 kg/mm:. 
Les contraintes tangentielles et radiales diminuent aussi intensé- 
ment. 

L'affaiblissement des contraintes est le plus intense lorsque le 
maintien atteint 15 à 30 mn. Après le maintien de 1 h 30 mn, les 
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contraintes décroissent jusqu’à une valeur minimale susceptible 
d'être obtenue par le revenu à la température considérée. 

La vitesse de refroidissement après revenu exerce également une 
action importante sur la valeur des contraintes résiduelles. Plus le 
refroidissement est lent, plus les contraintes résiduelles sont faibles. 
Un refroidissement rapide dans l’eau à partir de 600 °C produit des 
contraintes thermiques nouvelles. Le refroidissement à l’air engen- 
dre à la surface des contraintes de compression 7 fois inférieures et 
le refroidissement dans l'huile 2,5 fois inférieures à celles produites 
par l’eau. 

C'est pourquoi pour prévenir le gauchissement après revenu aux 
températures élevées, les pièces de forme complexe doivent être 
refroidies lentement *. 

La température de revenu modifie sensiblement les propriétés 
obtenues, ce qui permet de distinguer trois types de revenu. 

Le revenu à basse température s'effectue avec un chauffage à 150 
ou 200 °C. Ce revenu diminue les contraintes internes, transforme 
la martensite de la trempe (comme nous l’avons indiqué p. 246) 
en martensite de revenu. Il augmente la résistance et améliore quelque 
peu la ductilité sans altérer sensiblement la dureté. Après revenu 
à basse température, un acier trempé garde une dureté comprise 
entre 58 et 62 HRC, et donc une tenue à l'usure élevée. Pourtant, 
dans le cas d’un cœur non ductile la pièce ne supporte pas de charges 
dynamiques. 

C'est pourquoi le revenu à basse température est appliqué aux 
outils de coupe et aux instruments de mesure en aciers alliés et au 
carbone, ainsi qu’aux pièces ayant subi une trempe superficielle ou 
une cémentation (pp. 293 et 318), etc. La durée usuelle de revenu 
est de 1 h à 2 h 30 mn **. 

Le revenu à température intermédiaire se fait entre 350 et 500 °C 
et s'emploie pour des ressorts de types variés. Il permet d'obtenir 
une limite d'élasticité maximale et élève quelque peu la ductilité. 
La structure assurée par ce traitement est la troostite de revenu 
dont la dureté varie de 40 à 50 ARC. La température de revenu doit 
être choisie de façon qu'elle ne provoque pas de fragilité de revenu 
irréversible (p. 363). 

Le revenu à haute température se fait entre 550 et 650 °C. 11 donne 
à l'acier la structure de sorbite de revenu. Le revenu à haute tempé- 
rature supprime presque complètement les contraintes internes et 
accroît nettement la résilience. 


* Certains aciers alliés susceptibles de fragilité de revenu réversible doivent 
être rapidement refroidis après revenu à 5UU ou 650 °C (p. 363). 

** Pour les instruments de mesure il faut choisir des durées de revenu plus 
grandes. 
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Dans ces conditions la résistance et la dureté diminuent mais 
restent encore beaucoup plus élevées qu’après recuit, c’est pourquoi 
le revenu à haute température crée un meilleur rapport entre la 
résistance et la ductilité de l'acier. 

La trempe avec revenu de ce type comparée à l’état recuit amélio- 
re simultanément la charge de rupture R et la limite convention- 
nelle d’élasticité Ro,oo2 la striction Z et surtout la résilience 
(Tableau 17). 


| Tableau 17 


INFLUENCE DU TRAITEMENT THERMIQUE SUR LES CARACTÉRISTIQUES 
MÉCANIQUES DE L'ACIER AU CARBONE À 0,42 % C 


Propriétés mécaniques 
Traitement 
thermique R, Ro,002° 1, © 
kg/mm? | kg/min? Fe 


K, 
kgm/cm2 


Recuit à 880 °C 
Trempe à 880 °C 
ue refroi- 
issement à 
l'eau) et reve- 
nu à SU0°C 
Trompe à 880 °C 
qe refroi- 
issement à 
l'eau) et reve- 
nu à 600 °C . 


Le traitement thermique constitué de trempe et de revenu à 
haute température s'appelle amélioration. 

L'amélioration est un traitement appliqué aux aciers de cons- 
truction au carbone moyen (0,3 à 0,5 %) qui doivent satisfaire 
également aux prescriptions élevées de la limite conventionnelle 
d'élasticité Ro,00° de la limite de fatigue o2 et de la résilience Æ. 

Pourtant la tenue à l'usure d'un acier amélioré n’est pas élevée, sa 
dureté étant réduite. 


9. Traitement à froid de l’acier 


Un acier trempé à 0,4 ou 0,5 % C contient de l’austénite résiduelle. 
Cette dernière diminue la dureté, la tenue à l'usure et la conducti- 
bilité thermique de l'acier tout en réduisant la stabilité dimension- 
nelle de la pièce *. 


* La modification des dimensions a lieu par suite de la transformation 
d’une certaine quantité d’austénite résiduelle en martensite lors du maintien 
prolongé de l'acier trempé à +20 °C. Cette modification est inadmissible pour 
les instruments de mesure et autres pièces de haute précision. 
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La quantité d’austénite résiduelle d’un acier trempé peut être 
diminuée par un traitement à froid. Il consiste en un refroidissement 
de l'acier trempé jusqu’à une température inférieure à zéro. 

Le traitement à froid s'emploie pour des aciers dont la tempé- 
rature de fin de transformation martensitique Mf se trouve au-des- 
sous de zéro. 

L'abaissement de la température à Af [pour la plupart des aciers 
—30 (—70 °C)] provoque la transformation de l’austénite résiduelle 
en martensite, ce qui augmente de 1 à 3 HRC la dureté des aciers à 
0,8 ou 1,1 % C. Mais les contraintes augmentent également. C’est 
pourquoi le refroidissement des pièces doit être ralenti et le traite- 
ment à froid doit être immédiatement suivi de revenu. Le refroidis- 
sement au-dessous du point Mf ne présente aucun avantage, car il 
ne transforme plus l'austénite résiduelle en martensite. 

Après trempe, le maintien de l’acier à l’ambiante pendant3àGh 
stabilise l’austénite qui, lors du refroidissement ultérieur, se trans- 
forme moins en martensite et réduit l'effet du traitement à froid. 
C'est pourquoi le traitement à froid est effectué directement après 
trempe. 

Le traitement à froid s'emploie essentiellement pour des instru- 
ments de mesure et des pièces en aciers cémentés à teneur élevée en 
éléments d’alliage qui, après trempe, gardent une grande proportion 
d’austénite. 


10. Austénitoformage 
(traitement thermomécanique) 


L'austéniloformage est une nouvelle méthode de traitement de l'acier, 
qui permet d'élever nettement les propriétés mécaniques par rap- 
port à celles obtenues par trempe et revenu usuels. 

L'austénitoformage consiste en une déformation plastique de 
l'acier à l’état austénitique combinée à sa trempe. On distingue deux 
modalités de ce type de traitement. 

Suivant la première qui porte le nom d’austénitoformage à haute 
température, l'acier est déformé à une température élevée (fig. 185,a) 
lorsqu'il a une structure austénitique. 

Suivant la deuxième dite austéniloformage à basse température. 
l'acier est déformé dans la zone de températures qui correspond au 
domaine d'austénite surfusionnée relativement stable (400 à 600 °C) : 
la température de déformation doit être supérieure au point Ms, 
mais inférieure à la température de recristallisation (fig. 185,b). 

Dans les deux cas, la trempe s'effectue immédiatement après 
déformation. L'austénitoformage permet d'obtenir une charge de 
rupture très élevée tout en conservant une plasticité et une ductilité 
suffisantes. L'augmentation maximale de la résistance (R — 280 
à 300 kg/mm°) s'obtient lors de la déformation d’une austénite 
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surfusionnée, c'est-à-dire lors du traitement suivant le deuxième 
procédé. Ainsi, l'acier d’une composition de 0,43 % C; 0,8 % Si; 
1,0 % Cr; 3,0 % Ni et 1,0 % W après trempe usuelle à 900 °C et 
revenu à 1400 °C a R — 152 kg/mm* et À = 1,0 %. Après austénito- 
formage (chauffage à 900 °C, déformation à 550 °C, trempe et revenu 


A Déformation 
de L'austénite 


S > 

« do 
$ 5 
3 S 
£ ms Ms 
Ê S | 2éformaLion AM 
à Ê|de l'austénite : 


Temps Temps (LOg T) Temps (LOT) 
a) b) 


Fig. 185. Austénitoformage de l'acier 


à 100 °C) la charge de rupture RÀ augmente jusqu'à 275 kg/mm® et 
l'allongement À jusqu'à 6,0 %. 

La déformation dans le domaine de hautes températures ne per- 
met pas d'obtenir une charge de rupture aussi élevée. Elle assure 
pourtant une marge de plasticité plus grande et une meilleure résis- 
tance fonctionnelle. 

L'austénitoformage à haute température augmente la ductilité 
à l’ambiante et aux basses températures, baisse la température de 
transition et diminue la susceptibilité de l'acier aux tapures lors 
de la trempe et à la fragilité de revenu. Ainsi, l'acier 30XTCA (p. 382) 
après déformation par corroyage de 25 à 30 % dans le domaine de 
températures élevées et la trempe ultérieure à 800 °C a une résilien- 
ce À = 6,0 à 7,5 kgm/cm°. La résilience de ce même acier après 
une trempe usuelle ne dépasse pas 2,0 kgm/cm°. 

L'influence de l’austénitoformage est encore plus nette dans 
les essais à basses températures (dans l’azote liquide). Après trempe 
usuelle, l'acier avait R = 130 kg/mm* et À = 0 à 4,0 %. Un austé- 
nitoformage a porté la charge de rupture à 165 kg/mm® et l’allonge- 
ment à 14 ou 16 %. D'autre part, la déformation aux températures 
élevées demande un moindre effort, elle est donc plus favorable 
à la fabrication. 

L'efficacité de l’austénitoformage est fonction de la déformation 
plastique de l’austénite, de la composition de l’acier, de la tempéra- 
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ture et de la valeur de la déformation et du régime de traitement 
thermique ultérieur. 

La déformation plastique de l'austénite suivie d’une trempe 
immédiate est favorable, car ce traitement empêche le phénomène 
de recristallisation. On contribue ainsi à l’affinage du grain et, par 
conséquent, à celui des lamelles de la martensite et des blocs de 
mosaïque. Par ailleurs, la résistance fragile aux joints des grains 
austénitiques devient apparemment plus grande. 

Pourtant, la marche de ces phénomènes dans les conditions d’un 
austénitoformage à haute et à basse température n’est pas encore 
assez étudiée. 


Le développement ultérieur de ce mode de traitement conduit à un austé- 
nitoformage magnétique. Dans ce procédé, la déformation est suivie de trempe 
qui s'effectue dans un champ magnétique, il en résulte que l’austénite déformée 
subit la transformation martensitique dans un champ magnétique. Un tel 
traitement élève de plus la résistance (de 5 à 10 %). Ce mode de traitement n'est 
pas encore étudié suffisamment. 


11. Défauts de traitement thermique 
de l'acier 


Parmi les défauts principaux qu’un traitement thermique peut 
produire il y a des tapures extérieures et intérieures, la déformation 
et le gauchissement. 

Tapures. Elles se forment le plus souvent au cours de la trempe 
lorsque les contraintes internes de traction du type I dépassent la 
résistance de l'acier à la décohésion. Les tapures apparaissent aux 
températures inférieures au point Ms, surtout après refroidissement. 

L'aptitude à la formation des tapures s'accroît avec l'augmenta- 
tion de la teneur de l’acier en carbone, l'élévation de la température 
de trempe et l’accélération du refroidissement dans l'intervalle 
de températures de la transformation martensitique. Elle augmente 
également avec l'amélioration de la pénétration de trempe. 

Les tapures peuvent encore résulter de la concentration des con- 
traintes élastiques locales. Cette concentration est favorisée par 
la modification brusque de la section de la pièce ou par des entailles, 
évidements, saillies, etc. 

Les tapures sont un défaut incorrigible. Pour parer à leur for- 
mation, il est recommandé: 1) en établissant le projet des pièces, 
d'éviter au possible toutes sortes de saillies, d’angles vifs, de rac- 
cordements brusques des sections épaisses avec des sections minces, 
etc. ; 2) dans le cas des pièces trempées à cœur, d'effectuer la trempe 
à partir des températures les plus basses possibles ; 3) de refroidir 
lentement dans l'intervalle de températures martensitique en 
recourant à la trempe à deux bains et à la trempe martensitique; 
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4) d'utiliser la trempe isotherme; 5) de réaliser le revenu immé- 
diatement après trempe. 

Déformation et gauchissement. La déformalion, c’est-à-dire 
la modification des dimensions et de la forme de la pièce enregistrée 
au cours d’un traitement thermique, est l'effet des changements de 
volume provoqués par des transformations de phases, ainsi que des 
contraintes thermiques et structurales. 

Il est fréquent qu'une déformation asymétrique des pièces s’ap- 
pelle gauchissement (voilage). Le gauchissement s'observe surtout 
lorsque le chauffage est irrégulier et trop poussé, le positionnement 
de la pièce immergée défectueux et la vitesse de refroidissement 
trop grande dans l'intervalle de températures martensitique. L'éli- 
mination de ces causes réduit nettement le gauchissement. 

Pourtant, il est beaucoup plus difficule de parer au gauchissement 
des pièces longues et minces. Pour le diminuer, on serre les pièces 
de ce type avant refroidissement dans des estampes, sous des presses 
et sur des dispositifs variés. Les meilleurs résultats sont obtenus 
avec la pièce placée dans une estampe ou un autre dispositif après 
refroidissement jusqu'à A/s. Nous avons déjà indiqué que pendant 
la transformation martensitique la résistance de l'acier diminue; 
en cet état il se prète aisément au dressage dans une estampe. 

Même lorsque la pièce n'est pas gauchie. ses dimensions après 
trempe ne correspondent pas à celles de départ. La déformation 
par trempe peut être diminuée par le choix d’une composition conve- 
nable de l'acier et des conditions de traitement thermique (notam- 
ment, en utilisant une trempe martensitique ou bainitique). 


12. Traitement thermique de la fonte 


Le traitement thermique de la fonte s'emploie essentiellement pour: 
1) supprimer les contraintes engendrées par le moulage et suscepti- 
bles de provoquer avec le temps le changement de dimensions et de 
forme de la pièce; 2) réduire la dureté et améliorer l'usinabilité; 
3) élever les propriétés mécaniques et la tenue à l’usure de la 
fonte *. 

Le traitement thermique de la fonte entraîne les mêmes trans- 
formations que celui de l'acier, mais elles se compliquent par le 
fait que le chauffage de la fonte peut donner lieu à la graphitisation 
susceptible de modifier encore plus la structure et donc les pro- 
priétés de la fonte. 

Recuit de détente. Il a pour but de faire disparaître les contrain- 
tes internes. Une partie importante de ces contraintes peut être 


* La malléabilisation par recuit de la fonte blanche qui permet d'obtenir 
une fonte malléable, dont on a parlé dans ce qui précède (p. 20%), est également 
un mode de traitement thermique de la fonte. 
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supprimée par ce qu'on appelle vieillissement naturel (maturation) 
de la fonte qui consiste à maintenir des pièces moulées pendant 6 à 
15 mois à l'air. Après un tel maintien, les dimensions des pièces 
ne changent plus et les pièces moulées peuvent subir les opérations 
de finition. Le phénomène peut être accéléré par le chauffage des 
pièces à 500 ou 550 °C pendant G à 8 h. La vitesse de chauffage recom- 
mandée varie de 75 à 150 °C/h et la vitesse de refroidissement de 
30 à 60 °C/h entre 500 et 200 °C (pour empècher l'apparition de 
nouvelles contraintes thermiques). Un tel traitement thermique 
est parfois remplacé par un maintien à 150 ou 200° C pendant 75 à 
100 h. 

Recuit graphitisant à haute température. Ce mode de traitement 
thermique sert à supprimer l'effet de trempe dans les pièces coulées 
en fonte grise et en fonte au magnésium. Le recuit s'effectue à 850 
ou 900 °C pendant 0,5 à 1,5 h. Il assure la décomposition complète 
de la cémentite primaire (graphitisation primaire) et la graphitisa- 
tion partielle de la cémentite eutectoïde. 

Ce traitement permet d'augmenter la plasticité de la fonte, de 
diminuer la dureté et d'améliorer l’usinabilité. 

Pour reduire la durée du recuit. il est recommandé de pousser 
le chauffage à 1050 ou { 150 °C. A cet effet, les pièces coulées sont 
chauffées dans des bains salins pendant quelques minutes. On peut 
recourir également aux courants d'induction à haute fréquence en 
réduisant ainsi la durée de l'opération jusqu'à 3 ou 5 5. 

Normalisation. Ce traitement consiste à porter les pièces à 850 
ou 950 °C, les maintenir à cette température pendant une ou deux 
heures et refroidir ensuite à l'air. Le recuit de normalisation s'em- 
ploie pour obtenir une structure perlitique de la matrice métallique 
et améliorer les propriétés mécaniques et la tenue à l'usure de la 
fonte. 

La normalisation est appliquée aux fontes ferritiques ou ferrito- 
perlitiques. La dissolution pendant le chauffage d’une partie de 
graphite et le refroidissement accéléré à l'air accroissent la quantité 
de carbone lié et la fonte reçoit une structure perlitique. La norma- 
lisation s'emploie également pour supprimer l'effet de trempe de la 
fonte. Dans ce cas, le séjour aux températures élevées provoque la 
graphitisation de la cémentite eutectique. 

Trempe et revenu de la fonte. La trempe des pièces moulées se 
fait en les portant à une température quelque peu supérieure à celle 
de la transformation eutectoïde (840 à 900 °C pour des fontes grises) 
et en les refroidissant ensuite dans l'huile. La fonte reçoit alors une 
structure martensitique avec des inclusions de graphite. 

Après trempe, la fonte subit le revenu à basse ou haute tempé- 
rature. 
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Après revenu à basse température (200 à 250 °C), la fonte garde 
pendant quelques heures une dureté (350 à 400 HB) et une tenue 
à l'usure élevées. 

Le revenu à haute température (300 à 500 °C) donne à la matrice 
métallique une structure troostite + sorbite, diminue la dureté, 
mais augmente la charge de rupture à la traction. Une résistance 
encore plus élevée s'obtient lorsque le revenu se fait à 300 ou 350 °C. 
Il n’est pas recommandé de porter la température au-dessus de 
500 °C pour parer à une graphitisation supplémentaire de la cémen- 
tite eutectoiïde. 

La trempe de la fonte ne modifie pourtant pas la grandeur et la 
distribution des inclusions de graphite. C’est pourquoi elle amé- 
liore peu les caractéristiques mécaniques, d'autant plus qu’elle peut 
provoquer l'apparition des tapures. 

D est plus avantageux d'utiliser la trempe à haute fréquence. 
Ce mode de traitement suivi de revenu à basse température aug- 
mente la tenue à l’usure et s'emploie, par exemple, pour les bâtis. 


De bons résultats s'obtiennent également avec la trempe isotherme de la 
fonte qui consiste en un chauffage à 850 ou 900 °C avec refroidissement dans une 
saumure portée à 250 ou 550 °C. Une telle trempe réduit nettement le danger 
de la formation des tapures. 
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CHAPITRE XI 


Trempe superficielle 
de l'acier 


La trempe superficielle est un traitement local qui ne trempe qu'une 
mince couche superficielle tout en laissant intacte la couche sous- 
jacente. 

Les avantages essentiels que présente la trempe superficiclle 
sont l'augmentation de la dureté, l'amélioration de la tenue à l'usure, 
de la résistance, de la limite de fatigue des couches superficielles 
de la pièce. Le cœur de la pièce reste ductile et résiste bien aux 
charges dynamiques. 

Il est fréquent qu'en pratique, la trempe superficielle s'effectue 
par chauffage aux courants de haute fréquence. L'utilisation de la 
trempe au chalumeau est plus rare, cette trempe convenant surtout 
pour de très grosses pièces. 


1. Trempe superficielle par induction 


Le chauffage aux courants d'induction à haute fréquence est assu- 
ré par l’action thermique du courant induit dans la pièce placée à 
cet effet dans un champ magnétique 
alternatif. 

Pour être chauffée, la pièce est 3 
montée sur un inducteur (fig. 186) 
constitué par une ou plusieurs spi- 
res d’un tube de cuivre ou d’une 
barre (solénoïde). En passant par 
l'inducteur, le courant alternatif 
produit autour de ce dernier un 
champ magnétique dont l'intensité 
varie périodiquement dans le temps Fig. 186. Chauffage aux courants 
en valeur et en direction. d'induction à haute fréquence: 

La pièce placée à l'intérieur de 1— Pièce: 22 méuceurs 9 — champ 
l'inducteur est pénétrée par le 
champ magnétique alternatif qui y provoque un courant induit de 
même fréquence mais de direction inverse (fig. 186). Dans ces condi- 
tions, la densité du courant alternatif induit n’est pas la même 


Qi aucteur * 
M érection 
. du Courant 
ta pièce 
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suivant la section du conducteur (pièce chauffée). Le courant passe 
surtout par la surface du conducteur. Cet effet porte le nom d'effet 
de peau. 

La profondeur de pénétration du courant est donnée par la for- 
mule 


€— 5000 / Hem, 


où & est la profondeur de pénétration du courant, cm; 

p la résistivité de l'acier. ohms-mm°/m; 

u la perméabilité magnétique de l'acier, Gs/Oe; 

f la fréquence du courant, Hz. 

La profondeur de pénétration du courant € augmente avec 
l'élévation de la température; cette augmentation est brusque 
surtout à la température supérieure au point de Curie (768 °C) par 
suite du passage de l'acier de l’état ferromagnétique en état para- 
magnétique. 

Lorsque la puissance est suffisante (0.3 à 1.5 kW/cm°), la couche 
superficielle de l'acier parcourue par le courant est portée rapidement 
(2 à 10 s) à la température de trempe. Si l’échauffement est suivi 
d’un refroidissement rapide, la couche superficielle reçoit une trempe. 

Du point de vue énergétique, deux paramètres suffisent pour 
donner au chauffage par induction une caractéristique suffisamment 
complète; c'est le temps de chauffage et la puissance unitaire. 
terme sous lequel on comprend la puissance transformée en chaleur 
par unité de volume de la couche superficielle. 

La valeur de la puissance unitaire détermine la vitesse de chauf- 
fage. Cette dernière est d'autant plus grande que la puissance uni- 
taire est plus importante. 

Pour une fréquence de courant donnée f. la puissance unitaire AP 
est fonction surtout de la perméabilité magnétique u et de la résis- 
tivité électrique op: 


AP = a V'up. 


On conçoit aisément que le chauffage au-dessus du point de Curie, 
lorsque la perméabilité magnétique de l'acier devient pratiquement 
égale à celle de l'air, diminue nettement la puissance unitaire et 
donc la vitesse de chauffage. Ce phénomène influe fortement sur 
l'allure du chauffage par induction. Le courant haute fréquence se 
concentre d'abord dans la couche superficielle mince qui s’échauffe 
rapidement jusqu'au point de Curie. Le chauffage au-dessus du 
point de Curie provoque le ralentissement d'échauffement de la 
couche superficielle, alors que l'échauffement de la couche sous- 
jacente devient plus rapide, car c’est dans cette couche que la den- 
sité de courant est la plus forte. Une fois que le point de Curie est 
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atteint, le chauffage de la deuxième couche devient plus lent égale- 
ment, alors que la densité maximale de courant se concentre dans 
la couche suivante, etc. 

L'échauffement de la couche successive étant plus rapide que celui 
de la précédente. la différence entre leurs températures diminue 
rapidement et en pratique ces couches atteignent en même temps 
la température de trempe. Cette allure du chauffage assure une 
température uniforme de toute la couche. 

L'épaisseur de la couche trempée est d'autant plus petite que 
la fréquence du courant est plus grande. Les valeurs de la fréquence 
du courant recommandées pour l’oblention d’une couche trempée 
d'épaisseur donnée sont consignées sur le Tableau 18. 


Tableau 18 


FRÊQUENCES ET GÉNÉRATEURS RECOMMANDÉS POUR CHAUFFAGE 
PAR INDUCTION DES PIÈCES TREMPÉES À UNE PROFONDEUR IMPOSÉE 


Profon- 

deur de Fréquence Génér: . 

trempe, optimale, Hz iénérateurs 
min 


1,0 ÿ à lampes 


1,5 5 OOU à lampes ou alternateur (S 000 117) 
2.0 Idem 

3,0 Alternateur (8000 Hz) 

4,0 Idem (2500 Hz) 

6,0 Idem (2500 à 1 000 Hz) 

40,0 : Idem (500 Hz) 


La source de courant est un générateur à lampes ou un alternateur. 
La fréquence du courant des alternateurs varie de 1 000 à 10 000 Iz 
pour une puissance de 60 à 1 000 kW et celle des générateurs à lam- 
pes de 100 000 à 10 000 000 Hz pour une puissance de 5 à 220 kW. 

La trempe par induction s'effectue sur des installations spéciales. 
Pour uniformiser les résultats et augmenter la productivité du 
traitement, le débit d'énergie, le régime de refroidissement et la 
pression de l’eau sont réglés automatiquement. Les opérations auxi- 
liaires sont également mécanisées et automatisées et, entre autres, 
l’amenée de la pièce traitée sur la machine, son déplacement sur 
les dispositifs de chauffage et de refroidissement, etc. 

Voici les procédés de la trempe par induction: 

1. Chauffage et refroidissement simultanés (trempe sur place) 
de toute la surface (fig. 187,a). Ce procédé s'emploie pour des piè- 
ces de petite surface (axes, manetons, outils). 

2. Chauffage et refroidissement successifs (fig. 187,b) des secteurs 
isolés; ce procédé est utilisé pour le durcissement des tourillons 
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des vilebrequins, des cames des arbres à cames, des pignons à module 
supérieur à 6 (trempe « de proche en proche», etc.). 

3. Chauffage et refroidissement successifs continus (la trempe 
au défilé) (fig. 187,c). Ce procédé sert pour tremper de longs arbres, 


Fig. 187. Procédés de chauffage par induction 


axes, etc. Pour obtenir une profondeur de trempe de 1 à 10 mm avec 
f = 2 000 à 200 000 Hz, la vitesse de déplacement de l’inducteur 
ou de la pièce doit être de 0.3 à 3 cm/s. 

Lors de l'exécution d’un chauffage par induction, il faut tenir 
compte de l'effet de proximité. Dans un système de deux conducteurs 
parcourus par un courant alternatif de directions différentes, la 
densité maximale de courant se produit dans les parties le plus rap- 
prochées l’une de l’autre. Aussi, pour obtenir une profondeur uni- 
forme de trempe, faut-il que la distance entre l’inducteur et la 
pièce soit partout égale. La rotation de la pièce dans l'inducteur 
donne de bons résultats. 

L'amenée du liquide de trempe s'effectue dans les cas courants 
à l’aide d'un dispositif approprié (fig. 187). 

La trempe à haute fréquence est suivie de revenu à basse tem- 
pérature à 160 ou 200 °C. Il est fréquent que les pièces sont sou- 
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mises à l’autorevenu. Dans ce cas,, on ne laisse pas refroidir com- 
plètement la pièce qui garde ainsi une certaine quantité de chaleur. 
Cette chaleur restante fait remonter la température de la couche 
superficielle jusqu'à la température de revenu. 

La vitesse de chauffage par induction est beaucoup plus grande 
que celle de chauffage dans un four ou dans du sel fondu. Elle atteint 
1 000 °C/s et plus, alors qu'un four n'assure pas une vitesse supé- 
rieure à 1,5 ou 3,0 °C/s et une saumure à 200 ou 250 °C/s. 

Les grandes vitesses de chauffage déplacent la transformation 
de la perlite en austénite dans le domaine de températures plus 
élevées. C’est pourquoi dans le cas du chauffage par induction. les 
températures de trempe doivent dépasser nettement celles néces- 
saires pour le chauffage dans des fours thermiques ou des bains 
courants. 

Comme l’a montré I. Kidine qui a donné l'énoncé des principes 
métallographiques de la trempe par induction, la température de 
trempe est déterminée par la vitesse de chauffage et peut changer 
dans de très larges limites. Lorsque le chauffage se fait à faible 
vitesse, les meilleurs résultats sont obtenus avec une température 
de trempe relativement basse; si les vitesses de chauffage sont 
grandes, les propriétés sont meilleures lorsque le chauffage est poussé 
jusqu'aux températures plus élevées. Pour choisir convenablement 
la température de trempe, il faut se guider par des diagrammes des 
chauffages préférentiels (fig. 188,a,b). 

La température et la vitesse de chauffage pour la trempe influent 
également sur l'épaisseur de la couche trempée. Cette épaisseur 
augmente avec l'élévation de la température de trempe, et inverse- 
ment, diminue avec l'accélération du chauffage. 

Les aciers prévus pour la trempe par induction doivent contenir 
au moins 0,4 % C pour être susceptibles de recevoir une dureté 
élevée; il arrive qu'au préalable ils subissent la normalisation 
ou l'amélioration pour élever les propriétés mécaniques du cœur 
de la pièce. 

Lorsque les régimes de trempe indiqués sont observés, la couche 
superficielle de ces aciers prend une structure de martensite acicu- 
laire fine (fig. 189,a). La couche sous-jacente comporte, en plus 
de la martensite, des plages de ferrite (fig. 189,b) dont le nombre 
augmente à mesure qu'on s'éloigne de la surface. Le cœur garde sa 
structure initiale (fig. 189,c). 

La grande vitesse de chauffage lors de la trempe par induction 
et l'absence du maintien à l'état chauffé permettent de rendre le 
grain réel plus fin que dans les conditions d'une trempe usuelle. 


L'utilisation d’un acier au carbone courant pour des pièces minces devant 
subir la trempe, les pignons à denture de petit module par exemple, peut don- 
ner lieu à une trempe à cœur susceptible d’entraîner une rupture fragile en 
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Fig. 188. Diagrammes des températures de chauffage admissibles (préférentiel- 
les) pour la trempe par induction: 


a — pour obtenir une dureté maximale, acier à 0,5 9, C :t 1,02 % Cr (d’après I. Kidine): 
db — pour obtenir la structure imposée, acier à 0,5 °, C (d'après A. Gouliacv, V. Koukolev) 
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Fig. 189. Micrographies de la 
couche trempée par induction: 
a — couche trempée (60 à 61 HRC); 
b — couche intermédiaire (47 à 49 
HRC); ce — structure initiale (27 à 
30 HRC).X 200 (d’après A. Gardine) 


service. C'est pourquoi les acicrs destinés spécialement à la trempe par induc- 
tion ont une faible pénétration de trempe. Leur teneur en manganèse et en sili- 
cium est inférieure a celle des aciers au carbone usuels (Tableau 19), ce qui les 
rend plus aptes à la fabrication des pièces de petites sections. 
Tableau 19 
COMPOSITION CHIMIQUE DES ACIERS À PÉNÉTRATION DE TREMPE RÉDUITE 


Nuance 
de l'acier 


S5ITIT 0,55 à 
410TITI 1,05 à 
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Lorsqu'on emploic des aciers à faible pénétration de trempe les éléments 
à durcir, les dents d’un pignon par exemple, se chauffent complètement. Pour- 
tant la trempe n'est reçue que par des couches superficielles d’une épaisseur 
de ! à 2 mm. La dureté à la surface atteint 58 à 63 /Z/2C et au cœur 30 à 40 HRC. 


Un acier trempé par induction est plus dur qu'un acier trempé 
après chauffage dans un four (de 0,5 à 1,5 HRC), car sa vitesse de 
refroidissement est plus grande ; il obtient donc une meilleure tenue 
à l'usure et une limite de fatigue accrue (Tableau 20). 


Tableau 20 


RELATION ENTRE LES CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES DE L'ACIER 45 
ET LE TRAITEMENT THERMIQUE * (D'APRÈS K. CHÉPÉLIAKOVSKI) 


Traitement thermique Op. kg/mm= 


Normalisation... . . . . . . .. 
Trempe ct revenu à 500 °C . . . . . . 
Idem à 180 °C . . .. 


Trempe superficielle par induction et re- 
venu à 180°C ............ 


* L'éprouvette a un diamètre de 20 mm. La partie active comporte une entaille 
de 0,6 mm de large, de profondeur de 0,8 mm, son rayon de raccordement étant de 
0,3 mm. 


L'augmentation de la limite de fatigue est liée à la formation 
dans la couche trempée de contraintes de compression résiduelles 
qui diminuent le danger présenté par les contraintes de traction 
engendrées par l'application des efforts extérieurs. 

La figure 190 donne le diagramme de la résultante des contraintes 
obtenue par des essais d'endurance à la flexion d’une éprouvette 
comportant des contraintes de compression résiduelles. 

Dans la trempe par induction le durcissement doit porter sur 
toute la partie active de la pièce et surtout sur les raccordements 
brusques d’une section à l'autre. Les zones qui marquent la limite 
de la surface trempée sont affaiblies, car elles sont le siège des con- 
traintes résiduelles de traction et non pas de compression. La limite 
de fatigue se trouve ainsi réduite *. 

Le chauffage par induction permet: 1) de diminuer brusquement 
la durée du traitement thermique et donc d'augmenter la producti- 
vité du travail; 2) d'obtenir des pièces pratiquement sans cala- 


* Lorsqu'il est impossible de soumettre toute la partie active à la trempe 
superficielle, les zones à la limite de la surface trempée doivent être consolidées 
par grenaillage. 
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mine. ce qui diminue la surépaisseur nécessaire pour assurer l’usi- 
nage ultérieur et 3) d'’affaiblir nettement la déformation des pièces 


en cours de traitement thermique. 


La trempe par induction crée en outre des conditions favorables 
à l'automatisation de l'opération et permet d’insérer le traitement 


thermique dans une ligne continue 
sans interrompre la gamme de fabri- 
cation. 

De nos jours, les entreprises so- 
viétiques recourent largement à la trem- 
pe à haute fréquence. Ainsi, les vi- 
lebrequins, les arbres à cames, les 
engrenages et de nombreuses autres piè- 
ces d'automobile et de tracteur subis- 
sent la trempe directement au sein 
d'une ligne continue d'usinage. 


2. Trempe au chalumeau 


Cette trempe s'emploie pour de gros- 
ses pièces (cylindres de laminoirs, 
arbres, etc.). La surface de la pièce 
est chauffée à la flamme de gaz dont 
la température est très élevée (2 400 
à 3 150 °C). L'apport de chaleur à la 
pièce étant important, la surface de 
cette dernière s’échauffe rapidement 
jusqu'à la température de trempe, alors 
que son cœur reste froid. Un refroidis- 
sement rapide ultérieur assure la trem- 
pe de la couche superficielle. 

Parmi les combustibles employés 
il y a acétylène, gaz de ville, gaz na- 
turel, kérosène. Le chauffage est as- 
suré par des brûleurs à fente (ayant 
un trou en forme de fente) et multi- 
flammes. 

La figure 191 schématise les pro- 
cédés principaux de la trempe au 
chalumeau. 


Traction (R +) 


—— Compression (R-) 


Couche trempée 


Fig. 190. Modification de l'état 

de contrainte de la couche exté- 

rieure lors de la trempe superfi- 

cielle par courants d’induction 
à haute fréquence: 


a — distribution des contraintes ré- 
siduclles après trempe ; b — distribu- 
tion des contraintes provoquées par 
le moment fléchissant : « — diagram- 
me de la résultante des contraintes 


La qualité élevée de la surface consolidée est assurée par le con- 
trôle rigoureux de la durée d’échauffement, du débit du combustible 
et de l’oxygène et de l’épaisseur de la couche trempée. 

Dans les cas les plus courants, l'épaisseur de la couche trempée 
varie de 2 à 4 mm et sa dureté de 50 à 56 HRC. Une mince couche 
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superficielle acquiert une structure martensitique, alors que les 
couches sous-jacentes une structure troostite +— martensite. 

Les déformations produites par une trempe au chalumeau sont 
nettement inférieures à celles dues à la trempe volumique ; la trempe 
au chalumeau assure de plus une surface nette. 


Trempe simultanée Trempe continue 
DR ! us: 


[4 K fement 
Fe rl 


! 
Î y LA 
se AP BR 
ReFroi Es - 9 
sement ÈS LD "CZ c) 
Refroidissement d) 
a) b) 


Fig. 191. Trempe au chalumeau: 


a — localisée; b — rotative; ec — continuc: d — combinée; 1 — zone de chauffage; 2 — 
zone de refroidissement 


La trempe au chalumeau se prête aisément à l'automatisation 
et s'insère sans difficultés dans une ligne continue. Souvent, pour 
de grosses pièces, cette méthode est plus avantageuse que la trempe 
par induction. 
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CHAPITRE XII 


ce 


Traitement 
thermo-chimique 
de l'acier 


1. Principes physiques du traitement 
thermo-chimique de l'acier 


On donne le nom de traitement thermo-chimique à la saturation 
superficielle de l'acier en tel ou tel élément par sa diffusion à partir 
d'un milieu extérieur porté à une température élevée. 

Voici les procédés des traitements thermo-chimiques en fonction 
des éléments employés comme agents de saturation superficielle : 
1) cémentation (saturation en carbone); 2) nitruration (saturation 
en azote); 3) cyanuration et carbonitruration (saturation simulta- 
née en carbone et en azote) et 4) métallisation par diffusion (satu- 
ration de l'acier en d’autres éléments, métaux surtout: Cr. Al, Si, 
B, etc.). La saturation de la couche superficielle en chrome s'appelle 
chromisation, en aluminium calorisation, en bore boruration. en 
silicium siliciuration, etc. 

La cémentation, la nitruration. la cyanuration (carbonitruration) 
assurent une dureté et une tenue à l'usure élevées tout en augmentant 
la résistance générale de la pièce et en améliorant la limite de 
fatigue. La calorisation accroît la tenue à la calamine, la chromisa- 
tion, la siliciuration, ainsi que la calorisation et la nitruration, 
améliorent la tenue à la corrosion. 

Le phénomène de diffusion dans un corps cristallin est déter- 
miné surtout par l'aptitude des atomes de changer leurs positions 
d'équilibre au sein du réseau cristallin (p. 27). 

Dans les alliages la diffusion ne peut avoir lieu que lorsque 
l'élément diffusant forme avec le métal de base une solution solide. 
La cause principale de la diffusion dans des solutions solides est la 
tendance à l’égalisation de la concentration dans tout le volume. 

La vitesse de diffusion des atomes qui s’insèrent dans le réseau 
du fer varie suivant le caractère de la solution solide en formation. 

Lorsqu'il s'agit de la saturation en carbone ou en azote qui 
forment avec le fer des solutions solides d'insertion, la diffusion 
est beaucoup plus aisée que dans le cas de la saturation en métaux 
qui donnent des solutions solides de substitution. Lors de la forma- 
tion d’une solution solide d'insertion, les atomes de carbone et 
d'azote peuvent se déplacer facilement dans les interstices, en pas- 
sant d’un vide interstitiel en un autre. 
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Dans les solutions solides de substitution, le déplacement des 
atomes est déterminé par la nécessité pour certains atomes de se 
dégager des nœuds du réseau et de remplir les lacunes ainsi formées 
par d'autres atomes en diffusion. Ce déplacement a une faible vitesse. 
C'est pourquoi lorsqu'on veut obtenir une couche d'’acier (fer), d'une 
épaisseur convenable, saturée en métaux susceptibles de former des 
solutions solides de substitution, il faut que l'opération s’effectue 
aux températures élevées et aux maintiens prolongés. 

Quels que soient les cas, le traitement thermo-chimique prévoit 
trois processus élémentaires : 

1) processus dont le siège est le milieu extérieur et qui assurent 
le dégagement de l'élément diffusant à l’état atomique; ce sont 
la décomposition (dissociation) de l’ammoniac avec dégagement de 
l'azote atomique suivant la réaction 2NH; —+ 2N + 61H ou la décom- 
position de l’oxyde carbonique avec dégagement du carbone atomique 
suivant la réaction 2CO — CO, + C, etc. (pp. 331-334); 

2) contact des atomes d'élément diffusant avec la surface de la 
pièce en acier et la formation des liaisons chimiques avec les atomes 
de métal de base (adsorption); 

3) pénétration de l'élément saturant en profondeur dans le métal 
de base, c’est-à-dire la diffusion. 

La concentration de l’élément diffusant à la surface est déter- 
minée par l’activité du milieu ambiant qui assure l’afflux des atomes 
de cet élément vers la surface et par la vitesse de diffusion qui provo- 
que l'évacuation de ces atomes en profondeur dans le métal. 

La profondeur de pénétration est fonction de la température 
et de la durée de saturation, ainsi que de la concentration de l'élé- 
ment diffusant à la surface. 

L'épaisseur de la couche diffusée e en fonction de la durée du 
phénomène + à la température considérée est le plus souvent déter- 
minée par la relation parabolique 


e=KVTr. 


On en déduit qu'avec le temps, l'augmentation de l'épaisseur 
de la couche ne cesse de diminuer (fig. 192,a). Il en est ainsi par 
suite de la diminution dans le temps du gradient de concentration 
entre les secteurs voisins quelconques, c'est-à-dire de la valeur qui 
est un des facteurs essentiels déterminant la vitesse de dif- 
fusion. 

L'épaisseur de la couche diffusée, toutes conditions étant égales 
d’ailleurs, est d'autant plus grande que la concentration de l’élé- 
ment diffusant à la surface du métal est plus forte (fig. 192,b). 

L'augmentation de la température entraîne naturellement l’ac- 
croissement de la vitesse de diffusion. C’est pourquoi l'épaisseur de 
la couche diffusée, qui se forme pendant l’intervalle de temps con- 
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sidéré, augmente avec l'élévation .de la température du processus 
(fig. 192,c). 

La quantité de matière (g) diffusée en une unité de temps (s) 
par unité de surface (cm°), le gradient de concentration étant égal 
à l'unité, s'appelle coefficient de diffusion D (cm*/s). 


e.mm 


t =const 


é = const 
T = Const 


T=const 


Epaisseur dela couche e,mm 
Teneur en élément 
diffusant Co. 

gisseur dela couche 


Temps,h e € Température, © 
a) Epaisseur de La couche e,mm c) 


b) 


Fig. 192. Epaisseur de la couche diffusée en fonction de la durée de satura- 
tion (a), de la concentration Co à la surface (b) et de la température (c) 


La relation entre le coefficient de diffusion (facteur de propor- 
tionnalité) et la température s'exprime par l’équation suivante: 


0x 
D=Dé 7, 


où D, est le facteur indépendant de la température, cm°/s; 

Q la chaleur de diffusion (l'énergie d'activation, c’est-à-dire 
l'énergie nécessaire pour assurer le passage de l'atome au 
sein du réseau d’une position à l'autre), cal/atome-g; 

R la constante de gaz (1,98); 

T la température absolue. 

Les valeurs de D, et Q pour la diffusion de certains éléments dans 

le fer sont données au Tableau 21. 

La valeur de Q est d'autant plus grande que celle de D est plus 
faible à la température considérée. C'est pourquoi lorsque Q aug- 
mente, la diffusion devient plus lente, et la température et la durée 
du traitement thermo-chimique doivent être plus élevées pour obte- 
nir la couche diffusée d'épaisseur imposée. 

La nature des formations primaires et la structure de la couche 
diffusée peuvent être illustrées par le diagramme d'équilibre de 
l'élément diffusant et du métal dissolvant (métal à traiter). 

Soit le métal À à saturer en métal B, ils donnent le diagramme 
d'équilibre représenté sur la figure 193. Dans ce cas, au moment de 
départ de la diffusion à la température #,, les atomes de métal B 
pénètrent dans le réseau du métal A en formant ainsi une solution 
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Tableau 21 
VALEURS DES CONSTANTES DE L'ÉQUATION DU COEFFICIENT DE DIFFUSION 


Elément à Q. 
Solvant diffusant Do, cm°/s cal/atome-g 


Fer y Carbone 31 400+-800 
Azote È É 34 660 
Aluminium 44 000 
Chromo 80 000 


Fer « Carbone 2 20 000 
Azote j 17 950 


solide &. A mesure que les atomes de métal B viennent du milieu 
extérieur, l’épaisseur de la couche de solution « augmente, et la 


Tempéralure, ‘C 


0 10 20 30 40 50 60 70 60 90 1/00 
Teneur en B,% 


Fig. 193. Diagramme d'équilibre pour le système A-B 


concentration du métal B à la surface s'accroît en diminuant pro- 
gressivement avec la profondeur. 

Après un certain temps, la concentration du métal B à la surface 
atteint un maximum pour la température considérée (point a). 

Lorsque la saturation atteint sa limite (pour la température con- 
sidérée), les conditions rendent possible la formation des germes 
de la phase y à la surface. L'apparition de ces germes est liée 
aux fluctuations de concentration dans une solution & saturée. Les 
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germes de la phase y grandissent plus vite en surface qu’en profon- 
deur et, après un petit intervalle de temps, la surface se trouve en- 
tièrement couverte d’une mince couche de phase y. 

A la surface de séparation des phases & et y, la concentration 
du métal B dans la solution & correspond toujours à la saturation 
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Fig. 194. Structure de la couche diffusée et modification de la concentration 
du composant B suivant l'épaisseur de cette couche pour le système représenté 
sur la figure 193 


maximale (point a), ce qui assure une transformation continue de 
a en yet la croissance de la phase y. Les atomes de métal B passent 
dans les solutions & à travers une couche de phase Y. 

La concentration du métal B dans la phase y après sa formation 
est proche de b (fig. 193). La concentration de B à la surface de la 
phase y s'accroît progressivement et, après avoir atteint une satu- 
ration limite (point c), il se forme à la surface des cristaux de la 
phase $ qui forment bientôt une couche continue le long de la surface 


20* 
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de l’éprouvette. Avec le temps, la couche de phase f se développe 
progressivement en profondeur. 

La figure 194 schématise la structure de la couche diffusée et 
la modification de la concentration en profondeur à partir de la 
surface de l’éprouvette au moment où la concentration de la solution 
solide atteint le point e à la surface (voir fig. 193). 

Comme on le voit sur la figure 194, la surface de séparation des 
phases a et y, de même que celle des phases y et B, délimite une 
brusque différence de concentrations. 


Les concentrations limitrophes sont déterminées par l'intersection de 
l’isotherme qui correspond au traitement considéré avec les lignes qui déli- 
mitent sur le diagramme d'équilibre le domaine d'existence des phases isolées 
(voir fig. 193). Dans les limites de chaque phase on observe une modification 
uniforme de concentration. 

Des centres de cristallisation des phases nouvelles y et B apparaissent 
à la surface. Les germes qui viennent de naître se développent ensuite en pro- 
fondeur dans la direction de la diffusion et forment des cristallites caractéris- 
tiques. Cette forme des cristaux de la couche diffusée témoigne toujours d’une 
recristallisation de phases qui a eu lieu pendant la saturation. 

Le mécanisme décrit de la formation de la couche diffusée lors du traite- 
ment thermo-chimique montre que les mélanges de phases, & + y ou y+B 

ar exemple, ne peuvent exister à la température de diffusion. La formation 
du mélange de phases se produit pendant le refroidissement par suite de la 
décomposition des solutions solides *. 


2. Cémentation de l’acier 


On appelle cémentation le phénomène de saturation en carbone de la 
couche superficielle de l'acier. Suivant la source de carburation, 
on distingue trois types de procédés de cémentation : 1) cémentation 
par des agents solides contenant du carbone (céments) ; 2) cémenta- 
tion gazeuse et 3) cémentation liquide. 

Le but principal de la cémentation est l’obtention d’une surface 
dure et résistante à l'usure par enrichissement de la couche superfi- 
cielle en carbone jusqu’à la concentration de 0,8 à 1,1 % et par 
trempe ultérieure. Ce procédé accroît également la limite de fatigue. 

La cémentation est appliquée aux aciers à faible teneur en car- 
bone, titrant de 0,1 à 0,18 % C. Pour de grosses pièces on emploie 
des aciers à une teneur en carbone plus grande variant de 0,2 à 0,3 %. 
Le choix des aciers qui ne prennent pas la trempe est nécessaire 
pour que les couches sous-jacentes et le cœur de la pièce non saturés 
en carbone par cémentation gardent une ductilité élevée après trempe. 

L'usinage des pièces à cémenter doit prévoir une surépaisseur de 
rectification de 0,05 à 0,10 mm. Dans de nombreux cas, iln’y a qu'’u- 


* Le traitement des alliages à composants multiples peut donner lieu 
à la formation d'une couche à phases multiples directement à la température 


de diffusion. 


. 
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ne partie de la pièce qui subit la cémentation ; les secteurs qui ne 
doivent pas être consolidés sont protégés à l'aide d’un dépôt élec- 
trolytique de cuivre (de 0,02 à 0,04 mm d'épaisseur) ou d’enrobages 
spéciaux *; il arrive qu’on prévoie une surépaisseur spéciale qui 
s’enlève par la coupe après cémentation. 


Mécanisme de la formation et structure 
de la couche cémentée 


La diffusion du carbone dans l'acier n'est possible que lorsque le 
carbone se trouve à l’état atomique, obtenu par exemple par dis- 
sociation des gaz contenant le carbone (CO, CH,, etc.). Le carbone 
atomique est absorbé par la surface de l'acier et diffuse vers 
l'intérieur du métal. 

La vitesse de cette diffusion, comme nous l'avons déjà indiqué, 
augmente avec l'élévation de température. Si la saturation se pour- 
suit à une température { (fig. 195,a) inférieure à la température 
eutectoïde, il se forme d’abord une solution solide de carbone dans 
le fer « (ferrite). Lorsque la solution solide devient saturée en carbo- 
ne (pour le cas considéré, point a de la ligne PQ du diagramme d’équi- 
libre Fe-Fe,C), on constate la formation de la cémentite à la surface. 
Ainsi, dans la zone de diffusion il y a une couche superficielle infime 
de cémentite suivie d’une couche de solution solide de carbone dans 
le fer «. Le refroidissement lent ultérieur amène la précipitation 
de la cémentite tertiaire à partir de la solution «. 

La cémentation au-dessous de Ac, ne se fait pas, car le fer @& dis- 
sout très peu de carbone et la couche cémentée est constituée essen- 
tiellement d’une croûte très mince de cémentite. 

La cémentation s'effectue aux températures supérieures à Ac; 
(900 à 950 °C). C'est le cas où le carbone diffuse d’abord dans le 
réseau du fer y (fig. 195,a, température £,). Lorsque la limite de 
saturation de l’austénite en carbone est atteinte (pour notre cas, 
le point b de la ligne SE du diagramme Fe-Fe:C), les conditions favo- 
risent la naissance à la surface des germes d’une phase nouvelle 
stable à la température considérée, de la cémentite notamment. 
Il se forme progressivement une couche continue de cémentite 
à la surface (fig. 196). Le schéma qui illustre la modification de la 
concentration du carbone suivant l'épaisseur de la couche diffusée 


* Les enrobages sont constitués d'un mélange de talc avec de l'argile 
blanche finement broyée et pétrie avec du verre soluble, d'un mélange d'argile 
réfractaire, de sable ct d'amiante pétris avec du verre soluble, etc. Pendant 
la cémentation les enrobages produisent aisément des criques et n’assurent 
pas une protection suffisante contre la pénétration du carbone. Le mode le 
plus sûr est cuivrage électrolytique. 
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en fonction de la durée de cémentation (t) à la température considé- 
rée ({) est donné sur la figure 197. 

Dans les conditions réelles, il est rare qu'on observe la formation 
d’une couche de cémentite continue à la surface. Pour l'obtenir, 
les pièces doivent être maintenues dans un cément actif à teneur 
importante en CO ou en CH.. 

La durée usuelle de la cémentation est de quelques heures, et 
ce n’est que dans des cas très rares qu'elle s'élève à plusieurs dizai- 
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Fig. 195. Diagramme d'équilibre fer-cémentite (a), courbe de distribution 
du carbone dans la couche cémentée (b) et micrographie de la couche (c): 
1— zone hypereutectoïde; 2 — zone eutectoïde; 3 — zone hypoeutectoïde; 4 — cœur 


nes d'heures. Bien que la durée de l'opération soit grande, la con- 
centration du carbone dans la couche superficielle d’un acier au 
carbone ne dépasse pas généralement la limite de solubilité du 
carbone dans l’austénite à la température considérée. 
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On en déduit que dans les conditions courantes la cémentation 
au-dessus du point Ac; ne forme que l’austénite qui se décompose 
après refroidissement lent en précipitant la ferrite et la cémentite. 

La concentration du carbone suivant la profondeur de cémenta- 
tion (fig. 195,b) varie en diminuant depuis la surface dans le sens 
du cœur de la pièce. Un refroidissement lent produit dans ces con- 
ditions trois zones dans la structure de la couche cémentée 


NC | cémentite |__| | | 


| 
RRREZHE 


TT GT Ts 


reneur en carbone, %, (Log) 


0,1 


Epaisseur de LA COUChE —> 


Fig. 196. Micrographie de la Fig. 197. Modification de la concentration 
couche cémentée. La surface du carbone suivant l'épaisseur de la couche 
est constituée d’une couche diffusée en fonction de la durée de cémenta- 
mince de cémentite (liséré tion (t) à la température considérée : 
clair). X250 Cmax— saturation maximale de l’austénite en car- 


bone à la température t. La composition de la 
phase correspond à la température de cémentation 


(fig. 195,c): 1, hypereutectoïde constituée de perlite et de cémen- 
tite secondaire ; 2, eutectoïde composée de perlite ; 3, hypoeutectoïde 
constituée de perlite et de ferrite; 4, cœur. La quantité de ferrite 
dans cette dernière zone augmente sans cesse à mesure qu'on s’ap- 
proche du cœur. 

On considère que l'épaisseur de la couche cémentée est égale 
à la somme des épaisseurs des zones hypereutectoïde, eutectoïde 
et de la moitié de la zone de transition (hypoeutectoïde). 
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La perlite a une forme lamellaire; dans certains secteurs de la 
zone hypereutectoïde, elle est entourée d’un réseau de cémentite 
(fig. 195,c). 

Dans certains cas la cémentite se dégage sous forme d’inclusions massives 
entourées de ferrite. 

Une telle structure est dite anormale. Lors du chauffage pour la trempe, 
la cémentite d’un acier anormal ne se dissout pas en quantité suffisante dans 
l’austénite; il en résulte des « points mous », c’est-à-dire des plages à dureté 
réduite. Pour parer à ce défaut, le chauffage de trempe est poussé aux températu- 
res plus élevées et les mileux de trempe 
employés doivent avoir une sévérité de 
trempe plus forte. 

La concentration du carbone 
dans la couche superficielle doit va- 
rier de 0,8 à 1,1 %. Dans le cas des 
aciers au carbone, une teneur plus 
forte obtenue par l'élévation de la 
température de cémentation et l’aug- 
mentation de sa durée conduit à la 
formation dans la zone périphérique 
de la couche cémentée d'un réseau 
continu et grossier de cémentite 
(voir fig. 195,c) difficile à éliminer 
par traitement thermique ultérieur 
et qui dégrade la qualité de la 
couche et de l'ensemble de la pièce. 

Pour les aciers au carbone, la 
formation par diffusion d’une couche 
PTVAS constituée de deux phases austénite+ 
en + carburesest pratiquement impos- 
sible. Pour les aciers alliés contenant 

épaisseur de La couche cémentée des éléments comme Cr, Mn, W, Mo, 

V, c'est l'inverse, et il est fréquent 

Fig. 198. Modification de la con- qu'ils forment par cémentation une 
centration du carbone suivant couche à deux phases austénite + 
l'épaisseur de la couche cémentée RENTE 
d'un acier allié en présence de zone + Carbures. Les carbures précipités 
carbures + austénite et microgra- Ont généralement une forme glo- 
phie de la couche à la température  bulaire. En présence d’une structure 
de diffusion : . à deux phases austénite + carbures, 

deur de NE Cons : ,2TÆ" Ja concentration moyenne du carbo- 
neur des carbures en carbone ne à la surface de la couche cémen- 

tée peut dépasser nettement la li- 

mite de solubilité du carbone dans l'austénite, qui correspond à la 
température considérée. La cémentation des aciers contenant du 
chrome, molybdène, manganèse peut pousser la concentration du 
carbone à la surface jusqu’à 1,8 ou 2,0 % et plus. Une concentration 


Teneur en carbone, 4 
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aussi élevée s'explique par la formation des carbures (fig. 198). La 
grande quantité de gros carbures et une haute concentration du car- 
bone des pièces cémentées dégrade leur résistance. 

La figure 199 matérialise l’action des éléments d'’alliage sur le 
coefficient de diffusion du carbone dans l’austénite et la concentra- 
tion du carbone dans la zone superficielle de la couche cémentée. 
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Fig. 199. Influence des éléments d’alliage sur le coefficient de diffusion du 

carbone dans l’austénite (a) et la concentration du carbone à la surface de la 

couche cémentée (b). Les données sur le coefficient de diffusion sont fournies par 

Blanter, celles sur la CRRANEANOR jet areone à la surface par Houdremont 
et Schrader 


La majorité des éléments d'alliage exercent une action opposée 
sur le coefficient de diffusion et la concentration du carbone dans 
la couche périphérique. C’est pourquoi leur influence sur la profon- 
deur de cémentation dépend de celui de ces deux facteurs qui est 
dominant. 

Le chrome et le tungstène diminuent le coefficient de diffusion 
du carbone dans l’austénite (fig. 199,a) mais en renforçant la con- 
centration du carbone à la surface (fig. 199,b) augmentent quelque 
peu la profondeur de cémentation. Le nickel, au contraire, accroît 
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la vitesse de diffusion mais diminue la concentration du carbone 
à la surface, et donc la profondeur de cémentation. Le manganèse 
n'exerce presque aucune action sur le coefficient de diffusion 
fig. 199,a), accroît la concentration du carbone à la surface 
(fig. 199,b) et augmente donc quelque peu la profondeur de cémen- 
tation. 


Cémentation par cément solide 


L'agent de saturation dans cette opération est un cément solide, 
le plus souvent le charbon de bois activé (de bouleau ou de chêne) 
en grains de 3,5 à 10 mm de diamètre, ainsi que le semi-coke de 
houille et le coke de tourbe. 

Pour accélérer la cémentation, on ajoute au charbon des activants 
dont le carbonate de baryum BaCO, et le carbonate de sodium Na,CO; 
à raison de 10 à 40% du poids du charbon. 

La composition des céments usuels est donnée dans le Tableau 22 
(GOST 2407-51). 


Tableau 22 
COMPOSITION DES CÊMENTS SOLIDES 


Teneur en % 


Soufre Silice | Eau Substances 


Nuance | Carbonate | Carbonate volatiles | Charbon 


de baryum |de calcium (pas de bois 
pas plus moins) 


Le mélange employé pour la cémentation se compose de 25 à 
35 % de cément frais et de 65 à 75 % de cément usagé. La teneur de ce 
mélange en carbonate de baryum est de 5 à 7 %, ce qui assure l’ob- 
tention d’une profondeur de cémentation maximale *. 

Les pièces prévues pour la cémentation sont placées après déca- 
page préalable dans des caisses soudées en acier ** ou, plus rarement, 
en fonte d’une forme rectangulaire ou cylindrique. La caisse est 
fermée par un couvercle dont les bords sont mastiqués avec de 


* On emploie également un cément de semi-coke (GOST 5535-50) sous 
forme de grains de semi-coke de houille activé couverts d'une pellicule de 
<arbonatc de baryum. Le cément est constitué de 10 à 15 % de BaCO; ; jusqu'à 
3,5% de CaCO:; pas plus de 0,35 % de S et pas plus de 6 % d'eau. Le cément 
comporte de plus du calcaire (CaCO:) pour prévenir le frittage, et parfois du 
mazout pour améliorer la liaison du charbon avec les carbonates. 

*+* On utilise également des caisses en alliages réfractaires. Leur durée 
(3 000 à 6 000 h) dépasse nettement la durée des caisses en acier (250 à 300 h). 
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l'argile réfractaire ou avec un mélange d'argile et de tale pétris avec 
du verre soluble, puis placée dans un four. 

La température de cémentation varie de 900 à 950 °C. La pro- 
fondeur de cémentation obtenue en fonction de la durée de l’opéra- 
tion est donnée dans le Tableau 23. 


Tableau 23 


PROFONDEUR DE CÊÉMENTATION EN FONCTION DE LA DURÉE 
DE L'OPÉRATION À 930 °C 


Durée de la 
FHDeRRORs 


Durée de la 


Epaisseur de la PÉRen RE ION 


Epaisseur de 
couche, mm 


la couche, mm 


11.5 à 16 
13 à 18 
14 à 19 
16 à 22 


7 
9 
2 
4 


Il n’est pas rare que la durée de la cémentation soit établie en 
partant du calcul qui prévoit en une heure de maintien l'augmenta- 
tion de la profondeur de cémentation de 0,1 à 0,12 mm. 

Pour la majorité des pièces, cette profondeur doit être de 0,8 à 
1,5 mm. 

L'augmentation de la température à 950 ou 1 000 °C et l’utili- 
sation des céments moins actifs permettent d'accélérer nettement 
l'opération sans dégrader la qualité des pièces, à condition d'employer 
des aciers à grains fins par hérédité et de répéter le chauffage de 
trempe. 

Après cémentation, les caisses sont refroidies à l'air jusqu'à 
500 ‘°C. 

Nous avons déjà indiqué que la cémentation de l'acier s'effectue 
avec du carbone atomique. Dans la cémentation par le cément solide, 
le carbone atomique est obtenu de la manière suivante. 

4 La caisse de cémentation contient de l’air dont l’oxygène réagit 
à une température élevée avec le carbone de cément pour produire 
de l’oxyde de carbone. 

En présence de fer, l’oxyde de carbone se dissocie : 


2C0 — CO: + Cat. 
Le carbone ainsi obtenu est atomique au moment de sa formation. 
I diffuse dans l’austénite. L'addition des carbonates rend le 


cément beaucoup plus actif et enrichit l'atmosphère carburante 
en oxyde de carbone produit par les réactions: 


BaCO; —> BaO + CO: ; 
CO; + C— 2CO. 
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Cémentation gazeuse 


Cette opération impose l'utilisation d’un appareillage complexe. 
et notamment des installations pour l'obtention du gaz et de fours 
spéciaux. Par contre, elle offre plusieurs avantages par rapport 
à la cémentation par cément solide. C'est ce qui détermine sa large 
extension dans les usines qui 
fabriquent des pièces cémen- 
tées en grandes séries. 

La cémentation gazeuse di- 
minue la durée de l'opération, 
car elle rend inutile le chauf- 
fage préalable des caisses rem- 
plies de cément qui est un mau- 
vais conducteur de chaleur, 
rend possible la mécanisation 
et l'automatisation complète 
de l'opération et simplifie sen- 
siblement le traitement ther- 
mique ultérieur des pièces, car 
la trempe peut se faire direc- 
tement à la sortie du four. 

La cémentation gazeuse 
s'opère le plus souvent dans 
des fours à cuve à fonctionne- 
ment discontinu, dans des fours 
continus à moufle et sans mou- 
0 fe 20 30 fle alimentés en gaz d'hydro- 

emps,h bts 
carbures. Les pièces à charger 
Fig. 200. Influence de la températureet dans le four sont placées sur 
de la durée de cémentation sur l'épaisseur des dispositifs spéciaux ou sur 
de la couche d’acier 10 des carters à 5 ou 10 mm l’une 
de l’autre. 

La cémentation s'effectue à 930 ou 950 °C. La durée de l'opéra- 
tion s'établit en fonction de la profondeur de cémentation néces- 
saire (fig. 200). 

La réaction principale qui assure la carburation est la dissocia- 
tion du méthane: 


CH; —> 2H, + Cat , 
Cat — Fe, = Fe(C)— austénite. 


Epaisseur de La couche,mm 


, La meilleure couche cémentée s'obtient en employant comme 
cément le gaz naturel (CH,), ainsi que les mélanges de propane et de 
butane soumis à un traitement spécial. 


Cémentation de l'acier 317 


Lorsque l'opération s'effectue dans des fours à cuve, on emploie 
du kérosène, pyrobenzène, benzène, synthol amenés dans le four sous 
forme de gouttes. La stabilité thermique élevée et une bonne vapo- 
risation des hydrocarbures liquides permettent de cumuler dans 
un espace actif l'obtention du gaz et la cémentation. 


Pendant la cémentation le benzène, le pyrobenzène et le kérosène (bien 
moins) dégagent beaucoup de suie. La carburation se trouve ainsi brusquement 
ralentie, la qualité de la couche cémentée dégradée par une saturation irré- 
gulière des secteurs isolés en carbone; il faut prévoir aussi le nettoyage des 
pièces après opération. Le synthol qui est un cément nouveau donne des résul- 
tats bien meilleurs. C’est un carburant liquide composé d’un mélange d’hydro- 
carbures et obtenu à partir de CO et de H: qui se forment lors de la transforma- 
tion du combustible solide. L'utilisation du synthol réduit le dépôt de suie 
de 2 à 3 fois par rapport au kérosène en augmentant la vitesse de cémentation 
de 10 à 35 %. 

La cémentation se fait également dans une atmosphère endothermique 
(p. 268) mélangée au gaz naturel (8 à 10 %), propane (3 à 5 %) ou butane 
(1 à 3 %). Ces gaz s'ajoutent à l'atmosphère endothermique pendant les pre- 
miers 2/3 du maintien. Puis on coupe leur accès aux pièces qui sont ensuite main- 
tenues dans une atmosphère contrôlée. La composition de l’atmosphère établie 
suivant le point de rosée (p. 268) assure les conditions d'équilibre avec la con- 
centration imposée de carbone à la surface de la couche cémentée (voir fig. 173). 
La diffusion du carbone en profondeur et l'interaction de la surface de la pièce 
avec l'atmosphère contrôlée font qu’en cette période, la concentration de car- 
bone dans la couche cémentée diminue jusqu'à la valeur imposée. L'utilisation 
de ce mode de cémentation permet d'obtenir la concentration de carbone voulue 
et une surface lisse et nette des pièces traitées. 


Pour accélérer l'opération, la température de la cémentation 
gazeuse est portée à 1 000 ou 1 050 °C à condition que les aciers 
employés soient à grains fins par hérédité. 

Pour diminuer encore plus la durée de la cémentation gazeuse, 
il faut utiliser le chauffage par induction. La température de cémen- 
tation est alors 1 050 ou 1 080 °C. Le phénomène se produit dans 
une installation automatique à chambre de cémentation verticale 
et à inducteur à spires multiples. L'installation est prévue pour 
chauffer des pignons qui en 40 ou 45 mn reçoivent une couche cémen- 
tée de 0,8 à 1,2 mm d'épaisseur. Ensuite la pièce est refroidie à 870 °C 
toujours dans l'installation, après quoi elle subit immédiatement 
la trempe *. 


Cémentation liquide 


Cette opération s'effectue dans des bains de sels fondus contenant 
75 à 85 % de carbonate de sodium, 10 à 15 % de chlorure de sodium 
et 6 à 10 % de carbure de silicium (carborundum). La cémentation 
est assurée par le carbone atomique et l’oxyde de carbone produits 


* La gamme de l'opération est établie à l’Usine des automobiles Likhatchev 
de Moscou. 
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suivant la réaction 
SiC + 2Na:CO; = NaSiO; + Na2O + 2CO + C. 


scorics 


Le siliciure de sodium et l’oxyde de sodium qui résultent de la 
réaction montent à la surface du bain et forment une couverture 
de scories. 

La cémentation liquide s'effectue à 850 °C et dure de 0,5 à 3h 
pour fournir une couche de 0,2 à 0,5 mm d'épaisseur. 

Les avantages principaux de la cémentation dans les bains de 
sel sont l’uniformité du chauffage et la possibilité de régler l'épais- 
seur avec précision. D'autre part, la cémentation peut être exécutée 
à une température plus basse qui rend possible la trempe immédiate 
des pièces à la sortie du bain de cémentation et diminue ainsi leur 
déformation *. La cémentation liquide ne s'emploie que pour de 
petites pièces dont la couche cémentée doit être mince. 


Traitement thermique de l'acier après cémenta- 
tion et propriétés des pièces cémentées 


Pour donner aux pièces des propriétés définitives, on les soumet 
après cémentation à un traitement thermique dont le but est 

4) de corriger la structure et d'affiner le grain au cœur et dans 
la couche cémentée qui, pendant le long séjour à une température 
de cémentation élevée, subissent inévitablement la surchauffe ; 

2) d'obtenir une dureté élevée de la couche cémentée ; 

3) d'éliminer le réseau de carbure dans la couche cémentée, qui 
peut apparaître par suite de la sursaturation en carbone. 

Dans la grande majorité des cas, surtout lors du traitement des 
aciers à grains fins par hérédité, on recourt à la trempe à partir 
du domaine au-dessus du point Ac; (depuis 820 ou 850 °C) (fig. 201 ,b). 
On arrive ainsi à affiner le grain de la couche cémentée et partiellement 
à recristalliser et à affiner le grain au cœur. Il est fréquent que la 
cémentation gazeuse ainsi que la cémentation liquide sont suivies 
directement à la sortie du four de cémentation d’une trempe après 
refroidissement jusqu'à 840 ou 860 °C (fig. 201,c). 

Pour diminuer la déformation des pièces cémentées, on emploie 
également la trempe martensitique (fig. 201.d,e) dans l'huile chaude 
ou dans des saumures portées à 160 ou 180 °C (au-dessus du point fs). 

L'opération terminale du traitement thermique des pièces cémen- 
tées est toujours le revenu à basse température à 160 ou 180 °C 
(fig. 201). 


* Les pièces immergées dans la saumure à densité importante perdent 
beaucoup en poids, ce qui diminue brusquement les déformations produites par 
leur propre poids. 
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Le traitement thermique donne à la couche superficielle la 
structure de la martensite avec des’ carbures globulaires en excès. 
Sa dureté varie de 59 à 63 RC. 

La présence dans la couche diffusée de carbures en excès sous 
forme de réseau, d’aiguilles ou de gros globules et celle de l’austénite 
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Fig. 201. Traitement thermique après cémentation: 


C — cémentation; T — trempe: RB — revenu à basse température: RH — revenu à haute 
température; TF — traitement à froid 


résiduelle qui forme des plages isolées ainsi que la présence de 
produits de transformations perlitique et bainitique supérieure sont 
inadmissibles, car elles dégradent la résistance. 

La structure du cœur est déterminée par la composition de 
l’acier traité et le régime de trempe choisi. Le cœur des pièces en 
acier au carbone est constitué de ferrite et de perlite, alors quecelui 
des aciers alliés de ferrite et de martensite lorsque la trempe se fait. 
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depuis une température inférieure à Ac; (pour le cœur), et de marten- 
site à bas carbone lorsqu'elle se fait à partir d'une température 
supérieure à Ac;. La martensite à bas carbone assure une résistance 
élevée et une ductilité suffisante au cœur. Il est indésirable de laisser 
des plages isolées ou un réseau de ferrite, car la résistance, la plasticité 
et la ductilité se trouvent alors nettement réduites. 


Dans plusieurs cas, la cémentation est suivie d’un traitement thermique 
qui consiste en une trempe à deux bains et un revenu. La nécessité d’une trempe 
à deux bains est étayée par les considérations suivantes (fig. 201,a). 

Après cémentation la pièce peut être considérée comme composée de deux 
couches, extérieure en acier eutectoïde ou hypereutectoïde qui impose un chauf- 
fage de trempe à 760 ou 780 °C (au-dessus de Ac), et le cœur en acier hypoeutec- 
toide de composition initiale à 0,10 ou 0,20 % C, qui impose, dans le but d’af- 
finage du grain, un chauffage supérieur à Ac, c'est-à-dire à 880 ou 900 °C. 
Ainsi, pour corriger complètement la structure à cœur et donner des proprié- 
tés optimales à la couche superficielle, il est impossible de se borner à chauffer 
une seule fois. C’est pourquoi on réalise la première trempe (ou normalisation) 
avec un chauffage à 880 ou 900 °C pour corriger la structure à cœur. Un tel 
chauffage dissout de plus le réseau de cémentite qui ne se forme plus lors du 
refroidissement rapide. La deuxième trempe s'effectue avec un chauffage à 760 
‘où 780 °C pour éliminer la surchauffe de la couche cémentée et pour lui donner 
une dureté élevée. 

Les inconvénients d’un tel traitement sont une gamme d'opérations trop 
compliquée, un gauchissement accru des pièces de forme complexe ainsi qu’une 
oxydation et une décarburation éventuelles. 


Lors de la trempe simple des aciers à haute teneur en éléments 
d’alliage, il reste dans la structure de la couche cémentée une grande 
quantité d’austénite résiduelle qui altère brusquement la dureté. 
Après trempe, les aciers de ce type sont traités par le froid (fig. 201,f); 
Ja grande partie de l’austénite résiduelle se trouve ainsi transformée 
en martensite ; il en résulte une dureté nettement accrue (fig. 201,f). 

Pour décomposer l'austénite résiduelle, on emploie souvent 
après cémentation un revenu à haute température à 630 ou 640 °C 
suivi de trempe à basse température et de revenu à basse tempé- 
rature (fig. 201,g). 


3. Nitruration de l'acier 


On appelle nitruration le traitement qui consiste à saturer en azote 
la surface de l'acier. La nitruration accroît la dureté de la couche 
superficielle, sa tenue à l'usure, la limite de fatigue et la tenue 
à la corrosion dans des milieux comme l'atmosphère, l'eau, la 
vapeur, etc. La couche nitrurée garde sa dureté jusqu'aux températu- 
res élevées (600 à 650 °C), alors que la dureté d’une couche cémentée 
à structure martensitique ne subsiste qu'à 200 ou 225 °C. 

La nitruration s'emploie largement pour les arbres des machines- 
outils de précision, les cylindres des moteurs puissants, etc. 
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Mécanisme de la formation d'une couche 
nitrurée 


La figure 202 représente le diagramme d'équilibre fer-azote. Les 
alliages fer-azote forment des phases suivantes: 1) solution solide 
de l’azote dans le fer &; la proportion d'azote dans la phase @ est 
de 0,42 % à la température eutectoïde (591 °C) ; elle diminue jusqu’à 
0,015 % à 20 °C; 2) la phase y’ est une solution solide à base de 
aitrure de fer Fe,N (5,6 à 5,95 % N); 3) la phase & est une solution 
solide à base de nitrure de fer Fe,N (8 à 11,2 % N). 
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A la température supérieure à 591 °C, il existe une phase y, qui 
est une solution solide de l’azote dans le fer y. À 591 °C, la phase y 
subit une décomposition eutectoïde. L'eutectoïde nitruré qui res- 
semble pour beaucoup à la perlite contient 2,35 % N, étant consti- 
tué d’un agrégat de phases & et y’. 

Le fer ne peut absorber une quantité importante d'azote que 
lorsque celui-ci se trouve à l’état atomique. Cest pourquoi la 
nitruration s'effectue dans une atmosphère d’ammoniac qui au 
chauffage se dissocie * suivant la réaction 


2NH3 — 2N + 6H. 


L'azote atomique ainsi produit diffuse dans le fer. 

Si la nitruration s'effectue à une température inférieure à la 
température eutectoïde (591 °C), au début de la saturation il se 
forme à la surface de l’acier une phase &. Lorsque la limite de sa 
saturation est atteinte, on constate l’apparition d’une nouvelle phase 
stable à la température considérée, notamment de la phase y’ 
(Fe,N). Le niveau suivant de la saturation en azote déclenche la 
formation de la phase e (Fe,N); par conséquent, la couche nitrurée 
constituée par diffusion comporte dans la couche superficielle la 
phase e, la plus riche en azote, puis la phase y’ suivie de la phase @. 

Avec la baisse de température, les phases & et e se décomposent 
suivant le diagramme d'équilibre (fig. 202,a) en précipitant la 
phase y’ en excès. C'est pourquoi à l’ambiante (20 °C), les phases 
de la couche diffusée viennent dans l’ordre suivant (dans le sens de 
la surface vers le cœur): e + y —%" —a@ + y’, pour aboutir au 
cœur avec sa structure initiale. 

Lorsque la nitruration s'effectue à une température supérieure 
à la température eutectoïde, à 600 °C par exemple, il se forme 
d’abord, comme le montre la figure 202,a, la phase &; lorsque la 
limite de sa saturation est atteinte, il se forme la phase y, qui, 
une fois saturée, est suivie de la phase y’, après laquelle vient 
enfin la phase &. Ainsi, à la température de diffusion la couche 
nitrurée est constituée de phases suivantes (dans le sens de la surface 
vers le cœur):  —y —y —a«. 

Un refroidissement lent provoque la décomposition des phases @& 
et e qui précipitent la phase y” en excès (Fe,N), alors que la phase y 
subit la transformation eutectoïde en se décomposant avec formation 
d’un mélange de phases «& et y’. La couche nitrurée se compose alors 
à l’ambiante de € + y —>y —&—7 (eutectoïde) a + y’ (secon- 
daire). 


* A 500 ou 520 °C, le taux de dissociation de l’ammoniac est de 15 % 
à 25 %, et à 600 ou 650 °C, il atteint 40 à 50 %. 
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La figure 202,b représente la couche obtenue par nitruration 


à 600 °C et par refroidissement ent. 


Le passage d'une phase à une autre (fig. 202,b) s'accompagne 


d’une chute brusque de concentration 


de l'azote. 


Aciers de nitruration 


La dureté de la couche nitrurée de fer est plutôt faible malgré les 
grandes modifications structurales dont elle est le siège et qui 


viennent d’être exposées. 

C'est pourquoi la nitruration est 
appliquée aux aciers alliés au carbone 
moyen qui acquièrent une dureté et 
une tenue à l'usure particulièrement 
élevées. 

La présence de carbone dans l’acier 
ne provoque pas de modifications im- 
portantes en cours de formation de 
la couche nitrurée. I] faut seulement 
retenir que les phases +’ et e produites 
par nitruration de l'acier contiennent 
simultanément des atomes d'azote et 
de carbone et ne sont pas de ce chef 
des nitrures mais des carbonitrures. 

La nitruration des aciers alliés 
donne lieu à la formation des nitru- 
res (carbonitrures) des éléments par- 
ticuliers. Les nitrures des éléments 
d'alliage (AIN, Cr,N, MoN, etc.) en 
se dégageant sous une forme dispersée 
augmentent nettement la dureté de la 
couche nitrurée. La dureté est accrue 
surtout par l'aluminium, le chrome, le 
molybdène et le tungstène (fig. 203. a). 

Les éléments d'alliage (fig. 203,b) 
et le carbone diminuent de plus la pro- 
fondeur de nitruration. 

Si les prescriptions principales 
auxquelles doit satisfaire la couche 
nitrurée sont la dureté et la tenue 
à l'usure élevées, on emploie un acier 
à teneur en aluminium, et notamment 
la nuance 38XMiOA de la composition: 
0,35 à 0,42 % C; 1,35 à 1.65 % Cr; 


0,25 % Mo. La présence d'aluminium, 
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permet d'élever nettement la dureté de la couche nitrurée jusqu'à 
1200 HV. 

A cet effet, on emploie l'acier de la nuance 38X BŒIO au tungstène 
(0,8 à 1,2 %) et vanadium (0,1 %), qui contient moins d'aluminium 
(0,6 %). La dureté de sa couche nitrurée est quelque peu plus faible, 
mais sa fragilité l'est aussi. 

Lorsque la nitruration est prévue pour élever la limite de fatigue 
et la tenue à la corrosion, on peut employer des aciers de construction 
d’une nuance quelconque. 

La gamme du traitement thermique de ce type prévoit plusieurs 
opérations. 


Gamme opératoire de la nitruration 


4. Traitement thermique préalable qui consiste en une trempe 
et un revenu de l’acier et dont le but est d'obtenir une résistance 
et une ductilité accrues au cœur de la pièce. 

Ce traitement thermique est appliqué surtout aux ébauches des 
pièces. La trempe des aciers 38XMIOA et 38XBOD!OA impose 
un chauffage à 900 ou 950 °C et un refroidissement dans un bain 
d'eau ou d'huile. Le revenu s’opère à une température élevée (600 à 
675 °C), supérieure à la température maximale de la nitruration 
ultérieure, ce qui permet d'obtenir une dureté rendant l'acier 
usinable. , 

2. Usinage des pièces, y compris la rectification, pour donner 
à la pièce les dimensions tenant comnte de la surépaisseur de fini- 
tion. 

3. Protection des secteurs ne devant pas subir la nitruration 
par apport électrolytique d’un mince revêtement d’étain. A la 
température de nitruration, l’étain fond et se maintient grâce à la 
tension superficielle à la surface de l'acier sous forme d’un film 
mince impénétrable pour l’azote. L'épaisseur du film d’'étain varie 
de 0,01 à 0,015 mm. 

4. Nitruration. 

5. Rectification de finition ou achèvement de la pièce. 

Pour les pièces complexes à parois minces, il est recommandé 
d'effectuer la nitruration à 500 ou 520 °C. La durée du processus 
est déterminée par l'épaisseur de la couche à obtenir. 

Plus la température de nitruration est élevée, plus la dureté 
de la couche nitrurée est faible et son épaisseur est grande (fig. 204, 
205). La diminution de la dureté de la couche nitrurée est liée 
à la coalescence des nitrures des éléments d'alliage. 

Dans les cas courants, il est avantageux d'obtenir une couche 
nitrurée de 0,3 à 0,6 mm d'épaisseur. La durée de la nitruration 
dans ce cas est grande, elle varie de 24 à 90 h et se fait à 500 ou 520 °C. 
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Pour accélérer l'opération, on peut pousser la température à 540 
ou 560 °C, mais la dureté est alors dégradée et la déformation renfor- 
cée; ce mode n'est donc applicable qu'aux pièces d’une forme plutôt 
simple. 

On peut également recourir à une opération étagée ; dans ce cas, 
la nitruration s'effectue d’abord à 500 ou 520 °C, puis à 580 ou 600 °C. 
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Fig. 204. Dureté de la couche nitrurée en fonction de la durée de l'opération 


Ce mode d'agir réduit brusquement la durée du processus tout en 
assurant une dureté élevée de la couche diffusée. 

Après nitruration, les pièces sont refroidies dans un courant 
d’ammoniac jusqu'à 200 °C. Les pièces nitrurées ont une couleur 
grise. 

Pendant la saturation en azote, l'augmentation du volume de la 
couche superficielle change quelque peu les dimensions de la pièce. 
La déformation devient plus importante avec l'élévation de la 
température de nitruration et de l'épaisseur de la couche. 
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La nitruration dont le but est d'augmenter la tenue à la corrosion 
s'effectue à 600 ou 700 °C. Sa durée est fonction de la température 
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Fig. 205. Profondeur de nitruration en fonction de la durée de l'opération 


choisie. Elle doit être plus courte avec l'élévation de température, 
et varie de 15 mn pour de petites pièces à 6 ou 10 h pour des pièces 
grosses. 

Après nitruration une mince couche de phase € (0,01 à 0,03 mm) 
se forme à la surface et assure une haute tenue à la corrosion. 


4. Cyanuration et carbonitruration 
de l’acier 


La cyanuration est une saturation simultanée de la surface de l'acier 
en carbone et en azote. Ce traitement consiste à chauffer les pièces 
dans un bain liquide comportant des cyanures. Ce phénomène 
présente certains avantages par rapport à la cémentation. 

La teneur en carbone des aciers employés pour la cyanuration 
varie de 0,2 à 0,4 %. 

Cette opération peut s'effectuer à des températures différentes. 

La cyanuration aux basses températures connue sous le nom 
de procédé Tenifer * est largement employée pour le durcissement 
des pièces comme les vilebrequins, les engrenages, les broches des 
machines-outils, etc. Le traitement s'effectue à 570 °C dans un 
bain à teneur élevée en cyanures et cyanates, contenant KCNO, 
NaCN et KCN, par lequel on fait passer l'air sec; la durée de 


* Abréviation de tenar, visqueux, résistant; nitrogenium, azote; ferrum, 
fer. Dans les pays de langue anglaise, ce procédé s'appelle tufftride. 
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tr = 3h): 
partie claire — couche carbonitrurée; partie sombre —couche diffusée 


l'opération varie de 30 mn à 3 h. Pour’ réduire la formation 
de la boue, le creuset dans lequel s'effectue la cyanuration ainsi 
que les tubes d’amenée d'air se font en titane. 

La basse température de l'opération rend préférentielle la dif- 
fusion de l'azote dans l'acier ; dans ces conditions la couche diffusée 
est constituée de deux zones. A la surface il se forme une couche 
carbonitrurée mince (7 à 15 u) à tenue à l'usure, résistance au grippage 
et tenue à la corrosion élevées. Cette couche est suivie d’une zone 
de solution solide de l'azote dans le fer. L’épaisseur totale de la 
couche varie de 0,5 à 1,0 mm (fig. 206). 
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La dureté obtenue à la surface d’un acier au carbone ne dépasse 
pas 300 à 350 HV et à la surface des aciers alliés 600 à 1 100 HV. 
Le procédé Tenifer augmente nettement la limite de fatigue et 
diminue la susceptibilité de l'acier à l’entaille. 

Pour obtenir une couche de faible épaisseur (0,15 à 0,35 mm), 
l'opération est réalisée plus souvent à 820 ou 860 °C dans des bains 
contenant 20 à 25 % NaCN, 25 à 50 % NaCIl et 25 à 50 % Na,CO:*. 
La durée est déterminée par l'épaisseur imposée de la couche et 
varie de 30 à 90 mn. 

Pendant l'opération le cyanure de sodium est oxydé par l'oxygène 
de l'air; les sels sont le siège des réactions suivantes: 


2NaCN + O: — 2NaCNO ; (1) 
2NaCNO + Oe —> NaCO, + CO + 2N : (2) 
2CO —> CO: + C. 


Le carbone atomique et l'azote dégagés diffusent dans l'acier. 
La couche cyanurée obtenue à 840 ou 860 °C contient moins de 
carbone qu'une couche cémentée (0,6 à 0,7 %); la teneur en azote 
dans la couche carbonitrurée varie de 0,8 à 1,2 %. 

La cyanuration aux températures de 820 à 860 °C permet de 
réaliser la trempe directement à la sortie du bain. La trempe est 
suivie de revenu à basse température (180 à 200 °C). La dureté de la 
couche ayant subi ce traitement thermique varie de 58 à 62 HRC. 

Ce procédé de cyanuration est applicable aux petites pièces, 
dans l’industrie des automobiles, par exemple, aux pignons de 
commande de la pompe à huile et de l’indicateur de vitesse, axe 
du ressort de la suspension arrière, vis sans fin du volant, petits 
arbres, écrous, etc. 

Pour obtenir une couche plus épaisse (0,5 à 2,0 mm), l'opération 
s'effectue à 930 ou 960 °C dans un bain ** composé de 8 % de NaCN, 
82 % BaCI, et 10 % NaCI. Le miroir du bain se couvre d’une couche 
de graphite pour parer aux grandes pertes de chaleur et à la brûlure 
des cyanures. Le maintien des pièces dans le bain varie de 1 h 30 mn 
à 6 h. 

La cyanuration dans un bain donne lieu aux réactions suivantes: 


BaCl, + 2NaCN — 2NaCl -+ Ba(CN): ; (3) 
Ba(CN): — BaCN: +C; (4) 
BaCN: + O: —> BaO + CO +2N. (5) 


* Aussitôt après fusion le bain contient 50 % NaCN + 50 % NaCI. Le 
carbonate de sodium n'est pas introduit généralement, car il se forme en cours 
d'opération. . 

** La composition du bain est celle obtenue après la fusion. 
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Le carbone atomique et l'azote dégagés diffusent dans le fer. 
Aux températures élevées, la surface de l’acier se sature plus en 
carbone (0,8 à 1,2 % C) et moins en azote (0,2 à 0,3 % N,). C'est 
pourquoi les propriétés de la couche obtenue s'approchent de celles 
d’une couche cémentée. La structure 
de la couche cyanurée ne se distin- 


gue de celle de la couche cémentée que DM, 7 OS 
par la formation assez fréquente à sa "Nu" « 4 
surface d’une couche mince (0,02 à Hs « 0 
0,03 mm) d'une phase & carbonitrurée "#5 e« « 
(fig. 207). La structure de la couche #7"  , 142 ; 
cyanurée après trempe est la même 22 FT. CU 
que celle d’une couche cémentée. D A crie pm | 
Après cyanuration, les pièces sont Lie A. D ts 


refroidies à l'air, puis trempées avec 
chauffage dans un bain de sels ou dans 
un four et soumises au revenu à basse 
température. Il est rare quela trempe 
soit appliquée aux pièces dès leur sortie 
du bain. 

Il en est ainsi parce qu’à la tempé- 
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couche d'épaisseur considérée ; 

2) déformations et gauchissement 
nettement plus faibles dans le cas des 
pièces de forme complexe (pignons, 
arbres, etc.); 

3) tenue meilleure à l’usure et à la corrosion. 

L’'inconvénient de la cyanuration est le prix élevé et la nocivité 
des cyanures, ainsi que la nécessité imposée de prendre des mesures 
de protection spéciales. 

Pour la carbonitruration, laX pièce est chauffée jusqu'à 850 ou 
870 °C dans un mélange composé de' gaz carburant (p. 268) et 
d’ammoniac (3 : 1). La durée de l'opération varie de 2 à 10 h pour 
obtenir une couche de 0,25 à 1,0 mm d'épaisseur. 

Certaines entreprises effectuent la carbonitruration dans 
une atmosphère endothermique contrôlée (p. 268) à laquelle on 


Fig. 207. Micrographie de la 
couche cyanurée de l'acier. X 250 
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Rs 4 à 6 % de gaz de ville non traité * et 5 à 15 % de 
s: 

Depuis quelque temps on recommande pour la carbonitruration 
un cément liquide, la triéthanolamine (C.H,0),N, introduit sous 
forme de gouttes dans l’espace actif d’un four à cuve. L'usage de la 
triéthanolamine simplifie considérablement le processus de carbo- 
nitruration et réduit dans une grande mesure le dégagement de la 
suie. 

La carbonitruration est suivie de trempe effectuée soit à la 
sortie du four après refroidissement jusqu'à 800 ou 825 °C, soit 
après un deuxième chauffage. 

Après trempe, on effectue le revenu à 160 ou 180 °C. La dureté 
de la couche carbonitrurée après traitement thermique varie de 60 
à 62 HRC. 

La carbonitruration est appliquée aux pièces de forme complexe, 
par exemple aux pignons qui ont tendance à gauchir. 

Elle présente certains avantages sur la cémentation gazeuse, 
et notamment 

1) température plus basse de l'opération (850 à 870 °C au lieu 
de 930 à 960 °C) (la durée nécessaire pour obtenir une couche d’épais- 
seur considérée étant la même); 

2) déformation et gauchissement plus faibles; 

3) meilleure tenue à l'usure et à la corrosion; 

4) absence de suie sur les pièces et les parois du four. 

Après traitement dans une atmosphère endothermique, les pièces 
qui ont subi la carbonitruration ont une couleur gris clair. 

Tous ces avantages font que la carbonitruration a pris une impor- 
tance rapidement croissante dans l’industrie. 

La gamme de carbonitruration à basse température établie en 
U.R.S.S. pour des aciers de construction s'effectue dans une atmo- 
sphère de gaz endothermique et d’ammoniac ou avec l’utilisation de 
triéthanolamine (C,H,0),N. L'opération se produit à 600 °C et dure 
de 6 à 10 h. La couche diffusée ainsi obtenue est analogue par sa 
structure et ses propriétés à celle obtenue à l’aide du procédé Tenifer. 

La couche diffusée se distingue par une tenue à l'usure et une 
résistance au grippage élevées et accroît nettement la limite de 
fatigue. 

Ce traitement est recommandé pour le durcissement des vilebre- 
quins et des arbres à cames, des chemises de cylindres, des pignons, 
des vis sans fin, etc. 


* La composition du gaz de ville : 65 à 98 % CH:, < 3 % CO, 10 à 37 % Hz, 
— 5% Na <1% CHz, < 0,5 % O2, < 1 % COz. 
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5. Métallisation par cémentation 


La saturation superficielle de l’acier en aluminium, chrome, bore 
et autres éléments s'appelle métallisation par cémentation. 

La pièce dont la surface est saturée en ces éléments acquiert 
plusieurs propriétés précieuses, dont la tenue à chaud et à l'usure 
accrue, la résistance à la corrosion et la dureté. 

La saturation superficielle de l'acier en métaux, ainsi qu’en 
éléments comme le silicium, s’effectue en plaçant les pièces dans 
des céments pulvérulents appropriés (généralement ferroalliages) *, 
ou en les immergeant dans du métal fondu si la température de fusion 
de l'élément diffusant est peu élevée (zinc, aluminium, par exemple) 
ou bien en assurant la saturation à partir d’une atmosphère. 

La saturation du fer (acier) par contact avec un métal pulvérulent 
présente de grandes difficultés, car elle doit être effectuée à des 
températures élevées et prévoir des séjours importants. Pour remédier 
en partie à cet inconvénient, la saturation doit être assurée à partir 
d'une atmosphère. À cet effet, on emploie des chlorures volatils 
de métaux (AICI,, CrCl,, SiCl,, etc.) obtenus par action du chlore 
ou du chlorure d'hydrogène sur les métaux ou leurs alliages avec 
le fer à des températures élevées. Les chlorures se dissocient à la 
surface du fer et les métaux qui se dégagent à l’état atomique 
diffusent dans le fer. 


Calorisation 


On donne le nom de calorisation à la saturation de la surface de 
l'acier en aluminium. Après cette opération. l’acier acquiert une 
tenue à la calamine élevée (jusqu’à 850 ou 900 °C), car le chauffage 
produit à la surface des pièces calorisées une pellicule compacte 
d'oxyde d'aluminium Al,0, qui protège le métal contre l’oxydation. 
La couche calorisée se distingue également par une bonne tenue à la 
corrosion dans plusieurs milieux. 


Le calorisation peut s'effectuer dans des céments solides ou dans un milieu 
iquide. 
; Calorisation par cément solide. La pièce est enfermée dans une caisse 
remplie de cément constitué d’un mélange de poudres d'aluminium ou de fer- 
roaluminium ct de petites quantités de chlorure d’ammoniac (0,5 à 2,0 %). 
Pour prévenir le frittage, on ajoute à ce mélange l'argile, l’alumine, la chamot- 
te, etc. La calorisation s'opère à 950 ou 1 000 °C. La durée de l'opération pour 
un acier à bas carbone est déterminée par l'épaisseur imposée de la couche dif- 
fusée. Pour obtenir à 950 °C une couche épaisse de 0,2 à 0,3 mm, l'opération 
doit durer 3 à 6 h, et pour obtenir une couche de 0,4 à 0,5 mm 12 à 16 h. 
Aux températures élevées, le chlorure d’ammoniac se dissocie en produi- 
sant l'ammoniac et le chlorure d'hydrogène 


NHQCl —> NH3+HCl. 


* Ferrochrome, ferrosilicium, ferroaluminium sont des alliages de fer 
avec le chrome, le silicium, l’aluminium, etc. 
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HCI agit sur l’aluminium (ferroaluminium) en le transformant en une com- 
binaison volatile, le chlorure d'aluminium 


6HCI+ 2A1 —> 2A1CI:+ 3H. 
Le contact avec le fer provoque la réaction ultérioure 
Fe+ AIC}I —> FeCls+ Alar. 
L'aluminium atomique ainsi obtenu diffuse dans le fer. 


Il est recommandé de faire suivre la calorisation d'un recuit de diffusion 
à 900 ou 1 000 °C pour affaiblir la fragilité de la couche calorisée due à une 
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Fig. 208. Micrographie de la couche calorisée. X 300 
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saturation trop forte (jusqu’à 40 ou 50 %) en aluminium des zones superficiel- 
les de la couche diffusée. Le recuit de diffusion diminue la concentration de 
l'aluminium à la surface et contribue à sa dif- 
fusion en profondeur. ë 06 

Calorisation liquide. Les pièces sont immer- 
gées dans de l’aluminium fondu saturé en fer 
(jusqu'à 6 ou 8 %) *. L'opération s'effectue à 
750 ou 800 °C pendant 45 à 90 mn, ce qui assure 
l'obtention d'une couche calorisée de 0,2 à 
0,35 mm d'épaisseur. La saturation est suivie 
d’un recuit d'homogénéisation à 900 ou 1 000 °C. 

Les inconvénients de l'opération sont: 
1) une concentration élevée de l'aluminium 
à la surface, ce qui rend, comme nous l’avons 
indiqué, l'acier très fragile ; 2) une faible tenue 
des creusets en acier prévus pour la fusion de 
l'aluminium. I] existe également une calorisation 
rapide qui consiste à chauffer les pièces dont la 
surface a été minutieusement décapée en les 
plongeant dans un flux fondu (mélange de KCI, 0 02 04 06 06 10 
NaCI, Na:AlFe, AlF:, etc.) qui surnage dans le Teneur en carbone. % 
bain d'un aluminium fondu. 

Dans un tel flux, le chauffage dure 2 à 5 mn, 
après quoi la pièce est immergée dans un bain 
d'aluminium fondu ayant une température de 
720 à 740 °C, dans lequel elle est maintenue de 
quelques secondes à quelques minutes. La 
couche calorisée est constituée de deux zones, 
à la surface celle de l’aluminium pur de 0,04 
à 0,05 mm d'épaisseur suivie d’une couche dif- 
fusée de 0,0015 à 0,05 mm d'épaisseur. C’est le 

rocédé employé pour le traitement des soupapes 
‘un moteur d'automobile. 

Le procédé de métallisation sert au même 
but. La soupape est chaufféo à 200 ou 250 °C, 
puis à la surface de son chanfrein on porte avec 
un chalumeau oxyacétylénique de métallisation Teneur en élément 
une couche d’aliminium, après quoi la soupape d'alliage, % (at) 
s'échauffe dans un flux fondu ou par courants 
d’induction à haute fréquence jusqu’à 780 ou b) 

910 °C, température à laquelle elle est main- Fig. 209. Influence du car- 
tenue pendant 10 à 15 s. On obtient ainsi une bone (a) et des éléments d'al- 
couche de 0,015 à 0,025 mm d'épaisseur. liage (b) sur la profondeur de 

Pour obtenir une couche plus épaisse (0,1  calorisation. Les chiffres sous 
à 1,0 mm), la pièce, après être revêtue d'alumi-  Jes courbes montrent la tem- 
nium par telle ou telle méthode, subit le recuit  pérature de calorisation. La 
d'homogénéisation à 950 ou 1 200 °C pendant durée de l'opération est de 


30mnà2h. 6 h (d'après I. Lakhtine, 
La couche calorisée est constituée P. Guéorguievski) 

d’une solution solide d'aluminium dans 

le fer (fig. 208). La concentration de l'aluminium dans la partie 

superficielle de la couche doit être voisine de 30 %. 


Epaisseur de La couche calorisee, mm 


Le] 


, 


Epaisseur de La couche calorisée, mm 


7 


0 2 4 6 68 # 


* L'aluminium liquide dissout le fer. Pour parer à la corrosion de la surface 
d’une pièce, l'aluminium est au préalable saturé en fer. 
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L'augmentation de la teneur de l’acier en carbone et en éléments 
d’alliage ralentit la diffusion de l’aluminium (fig. 209). 

La calorisation s'emploie dans la fabrication des chambres de 
combustion des automobiles à générateur de gaz, des gaines des 
couples thermo-électriques, des pièces des poches de coulée, des 
soupapes et d’autres éléments de machines dont le service a lieu 
aux températures élevées. 


Chromisation de l'acier 


La chromisation, c’est-à-dire la saturation en chrome de la surface 
des pièces en acier, assure une tenue accrue à la corrosion par les 
gaz (tenue à la calamine) jusqu'à 800 °C. une résistance élevée à la 
corrosion dans des milieux comme l’eau, l’eau de mer et l'acide 
nitrique. La chromisation des aciers à haute teneur en carbone aug- 
mente également la dureté et la tenue à l'usure. 

L'opération peut s'effectuer par un cément solide, dans un 
milieu liquide ou des gaz. 


Chromisation par cément solide. Les pièces sont placées dans un mélange 
de ferrochrome pulvérisé et de poudres d’alumine, de kaolin, de chamotte, etc. 
On ajoute au mélange du chlorure d’ammoniac (4 à 5 *) pour former une phase 

azeuse active constituée de chlorures de chrome. La chromisation s'effectue 
à 1 100 ou 1 200 °C. La durée de l'opération pour obtenir une couche de 0,15 
à 0,20 mm d'épaisseur est de 12 à 15 h. 

Le chauffage provoque une réaction d'échange qui donne lieu au dégage- 

ment du chrome atomique 


CrCl:(CrCl:) - Fe —> FeCl:(FeCl:) +- Crat, 


qui diffuse dans l'acier. Le chlorure de fer volatil est évacué du four. 

Chromisation gazeuse. Les pièces sont portées à 950 ou 1 050 °C dans une 
atmosphère des vapeurs de chlorures de chrome (CrCl:, CrCls) produits par le 
passage du chlorure d'hydrogène sur du chrome ou du ferrochrome chauffés. 

À la température de saturation, l'interaction des chlorures de chrome avec 
la surface de la pièce conduit à la formation, suivant la réaction donnée plus 
haut, du chrome atomique qui diffuse dans le fer. 

Chromisation liquide. Les pièces sont chauffées à 900 ou 4 000 °C dans les 
sels fondus BaCl:, MgCl, CaCl:, auxquels on ajoute des chlorures (CrCl:) 
à raison de 15 à 30 % (du poids) ou du ferrochrome (20 à 25 %). 

Des températures élevées déclenchent la réaction: 


CrCl, (fusion du sel) + Fe (pièce) —> FeCl: + Crat. 


La couche de diffusion obtenue par chromisation d’un fer indus- 
triel est constituée d’une solution de chrome dans le fer @. 

Lorsque l'opération est menée avec un acier à haut carbone, la 
couche est constituée de carbures de chrome (FeCr);:C;, (FeCr),C 
(fig. 210). Une telle couche de carbures se forme par suite de la 
diffusion du carbone des couches internes vers la surface à la rencontre 
du chrome. La vitesse de diffusion du carbone est supérieure à celle 
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du chrome; c'est pourquoi la couche carburée n'absorbe pas tout 
le carbone disponible, et une partie de ce qui en reste forme une 
couche intermédiaire à tenue élevée en carbone (fig. 210). L'obtention 
de (FeCr).C; ou de (FeCr);C à la surface d’une couche de diffusion 
carburée s’accompagned'une forte augmentation de la dureté. La 
dureté de la couche formée par chromisation du fer varie de 250 à 


1234 56783910 
Teneur en élement 


d'altiage, % (at) 


Fig. 210. Micrographie de la couche Fig. 211. Influence des éléments d'al- 
chromée obtenueavecunacier45.X250  liage sur l'épaisseur de la couche chro- 
(d'après G. Doubinine) mée. Température 1 100 °C (d'après 

I. Lakhtine, P. Guéorguievski) 


300 HV. alors que celle de la couche formée par chromisation d’un 
acier riche en carbone de 1 200 à 1 300 HV. L'épaisseur de la couche 
chromée ne dépasse pas 0.15 à 0,20 mm. 

Le carbone ralentit la diffusion du chrome dans le fer. L'addition 
du tungstène, du molybdène et du silicium augmente la vitesse 
de diffusion, et. au contraire, celle du chrome, du nickel et du 
manganèse la ralentit (fig. 211). 

La chromisation s'emploie pour des pièces de l'équipement de 
puissance ct de l’appareillage des machines à vapeur, des soupapes, 
des valves, des tubulures, ainsi que des pièces travaillant dans des 
milieux agressifs. 
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Siliciuration 

On appelle siliciuration la saturation en silicium de la surface de 
l’acier ou de la fonte malléable. La siliciuration rend l’acier résistant 
à la corrosion dans l’eau de mer, dans les acides nitrique, sulfurique 
et chlorhydrique, augmente sa tenue à la calamine (jusqu’à 700 
ou,750 °C ) et accroît quelque peu la tenue à l'usure. 

La siliciuration peut se faire dans des céments solides et dans 
une atmosphère gazeuse. 


Siliciuration par cément solide. Les pièces sont chauffées dans un mélange 
de ferrosilicium (50 à 95 % Si), de chlorure d'ammonium (2 à 5 %) et des com- 
posants neutres (chamotte, sable de quartz). L'opération est menée à 1 100 ou 
4 200 °C et dure 2 à 24 h pour produire une couche de 0,2 à 0,8 mm d'épaisseur. 

Siliciuration gazeuse. Cette opération est plus fréquente que la siliciura- 
tion par céments solides. 

Les pièces sont placées dans une retorte qui contient du carbure de silicium 
{carborundum) et parfois du ferrosilicium. Après chauffage à 950 ou 1 050 °C, 
on fait passer par la retorte du chlore ou du chlorure d'hydrogène. Le chlorure 
de silicium SiCIl, qui se forme alors réagit avec le fer et dégage du silicium ato- 
mique qui diffuse dans le fer: 


3SiCla-+4Fe —> 4FoCls+ 3Sian 


La durée de l'opération varie de 2 à 5 h, l'épaisseur de La couche obtenue 
de 0,5 à 1,25 mm. 


La couche siliciurée (fig. 212) est constituée d’une solution 
solide de silicium dans le fer &. Sous la couche diffusée on constate 
souvent des amas de perlite. Il en est ainsi parce que le carbone est 
repoussé de la couche diffusée par suite de sa solubilité réduite 
dans une ferrite siliceuse. La couche siliciurée se distingue particu- 
lièrement par une porosité accrue. 

Malgré la faible dureté (200 à 300 HV), la tenue à l'usure de la 
couche siliciurée est accrue par l'imbibition préalable de l’huile 
à 170 ou 200 °C. 

La siliciuration est appliquée aux pièces employées dans l'indus- 
trie de l'équipement chimique, du papier, du pétrole (arbres de 
pompes, canalisations, appareillage, écrous, boulons, etc.). 


Boruration 


La boruration est une saturation de la couche superficielle en bore 
qui assure une dureté très élevée (1 800 à 2 000 HV), une bonne tenue 
à l'usure et à la corrosion dans des milieux variés. 


La boruration des pièces en acier s'effectue surtout par l'électrolyse des 
sels fondus contenant du bore. La pièce placée dans un bain de borax Na:B407 
fondu sert de cathode. L'opération peut être conduite également sans électrolyse 
dans des bains de chlorures fondus (NaCI, BaCIl:) auxquels on ajoute du ferro- 
bore ou du carbure de bore pulvérulents. 
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On obtient de bons résultats avec la boruration gazeuse *. Dans ce cas, 
l'opération se fait à 850 ou 900 °C et la saturation en bore est assurée par un 
mélange de diborane B-H, et d'hydrogène. 


La figure 213 représente la micrographie d’une couche borurée. 
La surface de la couche contient le borure de fer FeB suivi de borure 


14,02 % Si 

| | | gun 

| 1954 Si 
1167 % Si 


5,407 Si 


033% Si 
D'oarast 
Cœur | 


014% Si 
012%, C 


Fig. 212. Micrographie de la couche siliciurée. Fig. 213. Micrographie de 
X 250 la couche borurée. X 500 
(d'après I. Lakhtine, 

M. Ptchelkina) 


Fe,B et de solution solide &. Le carbone et les éléments d’alliage 
diminuent l'épaisseur de la couche borurée. 


* Le procédé est établi par M. Ptchelkina. 
22—850 
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La boruration est appliquée aux pièces employées dans l’indus- 


trie pétrolière. Ainsi, les bagues des pompes à boue subissent la 
boruration pour renforcer leur tenue à l'usure abrasive. 


La boruration est une opération que peuvent subir tous les aciers. 
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CHAPITRE XIII 


e 


Influence des éléments 
d’alliage 

sur les transformations 
structurales et les propriétés 
de l’acier 


1. Généralités 


Les éléments introduits spécialement dans l'acier dans le but de 
modifier sa structure et ses propriétés s'appellent éléments d’alliage. 
L'acier qui contient des éléments d’alliage est dit allié. 

Pour allier un acier on emploie surtout des éléments voisins du 
fer dans le système périodique et, par conséquent, susceptibles de se 
dissoudre dans le fer. 

Les éléments d’alliage les plus usités sont le chrome, le nickel, 
le tungstène, le molybdène, le vanadium, le titane, l'aluminium, le 
cuivre et, plus rarement, le zirconium, le niobium, le plomb. 

Lorsque la teneur en silicium et en manganèse dépasse 0,7 à 1,0%, 
ils sont également rangés dans la catégorie des éléments d'alliage. 

La dénomination de l'acier est définie par l’élément employé 
pour son alliage; ainsi on dit acier au chrome, au nickel, au vana- 
dium, etc. Il est plus fréquent qu'un alliage compte non pas un mais 
deux ou trois éléments alliés, par exemple chrome et nickel (acier au 
chrome-nickel), chrome et manganèse (acier au chrome-manganèse), 
ou chrome, nickel et tungstène (acier au chrome-nickel-tungstène), etc. 

Dans certains aciers à carbone moyen (au chrome, chrome-man- 
ganèse par exemple), on ajoute du bore à raison de 0,002 ou 0,005%. 

Pour renforcer la pénétration de trempe et réduire la tempéra- 
ture de transition, on commence à employer également comme élé- 
ments d’alliage et additions technologiques des terres rares. Celles- 
ci s’emploient sous forme d'’alliage qui s'appelle « mischmétal » 
constitué de 50 % Ce (cérium), 25 % La (lanthane), 15 % Nd (néo- 
dyme) et 10 % d'autres terres rares. L’addition de mischmétal dimi- 
nue la teneur de l’acier en soufre et sa saturation en gaz. 

Pour acquérir les meilleures propriétés mécaniques, les aciers 
alliés doivent subir un traitement thermique. Il en est ainsi parce 
que les éléments d'alliage ralentissent, comme nous allons le mon- 
trer, les phénomènes de diffusion et, par conséquent, influent d’une 
manière importante sur les transformations structurales dont l'acier 
est le siège pendant la trempe et le revenu. 
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Les éléments d’alliage augmentent notamment la stabilité d’un 
acier trempé au revenu. Pour obtenir une dureté imposée, les aciers 
alliés sont soumis à un revenu à température plus élevée que celui 
appliqué aux aciers au carbone. Il devient ainsi possible non seule- 
ment de mieux supprimer les contraintes produites par la trempe, 
mais encore d'obtenir dans l'acier une meilleure combinaison de 
dureté et de ductilité. 

L'amélioration des caractéristiques mécaniques s'obtient égale- 
ment par le fait que de nombreux éléments d’alliage contribuent 
à l’affinage du grain et au durcissement de la ferrite. 

Les propriétés mécaniques des aciers alliés se distinguent peu de 
celles des acicrs au carbone lorsque les pièces sont petites et très 
fort dans le cas de grosses pièces. Dans ces conditions, les éléments 
d’alliage augmentent surtout la limite d'élasticité conventionnelle 
R5,002 La striction Z et la résilience X. Il en est ainsi parce que les 
aciers alliés ont une vitesse critique de trempe plus faible et donc une 
pénétration de trempe et une trempabilité plus fortes. Pour la même 
cause, l’usage d’un acier allié au lieu d'un acier au carbone permet 
de réaliser la trempe dans des milieux à sévérité de trempe plus 
faible, ce qui diminue la déformation des pièces et rend moindre le 
danger de la formation des tapures. Les aciers alliés conviennent 
donc également pour des pièces de faible section à forme complexe. 

Certains éléments d'’alliage, comme nous allons le montrer dans 
ce qui suit, augmentent nettement la tenue de l’acier à la corrosion, 
la résistance aux températures élevées et améliorent de nombreuses 
propriétés physiques. 


2. Eléments d'alliage de l'acier 


L'addition des éléments d'alliage peut donner lieu 

1) à la formation des solutions solides dans le fer; 

2) à la dissolution de ces éléments dans la cémentite en rempla- 
sant dans son réseau les atomes de fer ou à la formation des carbures 
particuliers ; 

3) à la production (lorsque la teneur en éléments d’alliage est 
élevée) des composés intermétalliques avec le fer, par exemple FeCr, 
Fe;W,, Fe;Mo:, FeV, Fe;Si,, FeSi,, etc. 

Influence des éléments d’alliage sur les transformations allotro- 
piques du fer. Tous les éléments, à l’exception du carbone et de 
l'azote, forment avec le fer des solutions solides de substitution. 
Leur dissolution dans le fer influe fortement sur la position des points 
A3 et À, qui déterminent le domaine des températures d'existence 
du fer & et y. 

L'action exercée par les éléments d'’alliage sur les variétés allo- 
tropiques du fer permet de les classer en deux groupes. 
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Au premier groupe on rapporte Je nickel et le manganèse; ils 
abaissent le point 4, et élèvent le point À,. Il en résulte que le dia- 
gramme d'équilibre fer-élément d’alliage enregistre une extension du 
domaine de la phase y et une réduction du domaine de la phase «& 
(fig. 214). La figure 214,a montre que l'addition de ces éléments 
d’alliage, dits gammagènes, fait monter le point À, jusqu’à la ligne 
du solidus, alors que dans les conditions d’une concentration définie 
de l'élément d'’alliage, le point A3 descend jusqu’à l'am- 
biante. 

On en déduit que si la concentration de l'élément d’alliage est 
supérieure à celle indiquée par le point x, les alliages ne subissent 
pas de transformation & == y et, quelles que soient les températures, 
forment une solution solide d’élément d’alliage dans le fer y. Les 
alliages de ce type sont dits austénitiques. 

Les alliages qui ne subissent que partiellement la transformation 
a = y s'appellent demi-austénitiques. 

La figure 215 représente les diagrammes d'équilibre des alliages 
Fe-Ni et Fe-Mn, qui illustrent les changements considérés de positions 
des points critiques. 

On range également parmi les éléments de ce groupe le cuivre, 
le carbone et l’azote à cette petite différence que leur faible teneur 
dans l’alliage étend le domaine d'existence de la phase y (fig. 214,b); 
mais leur solubilité dans le fer étant limitée, l'augmentation de la 
teneur en cuivre, en carbone et en azote rétrécit d’abord le domaine 
de la phase y pour le faire disparaître ensuite (fig. 214,b). 

Les éléments du deuxième groupe, dits alphagènes (Cr, W. Mo, 
V, Al, Si), abaissent le point 4, et élèvent le point 4:. Il en résulte 
que pour une concentration déterminée des éléments d'alliage (voir 
le point y de la fig. 214,c), les lignes de transformation A4; et A4 
se rencontrent et le domaine de la phase y se trouve complètement 
fermé. Lorsque la teneur en élément d’alliage est supérieure à celle 
indiquée par le point y, les alliages, quelles que soient les tempéra- 
tures, sont composés d’une solution d'élément d'’alliage dans le fer «&. 
Les alliages de ce type sont dits ferritiques. Lorsque la transforma- 
tion & > y ne se produit que partiellement, les alliages s'appellent 
demi-ferritiques. 

La figure 216 représente les diagrammes d'équilibre des alliages 
de ce type. 

Il faut associer au même groupe le bore, le zirconium, le niobium. 
Même si leur teneur est relativement faible, ces éléments rétrécis- 
sent le domaine de la phase y. Pourtant, leur solubilité dans le fer 
étant faible, les alliages diphasés se forment avant que le domaine 
de la phase y se trouve fermé (voir fig. 214,d). 

Fait caractéristique, les éléments dont le réseau cristallin est 
analogue à celui du fer y ou dont le rayon atomique est faible rendent 
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Fig. 214. Diagrammes d'équilibro des alliages binaires: 
fer-élément d'alliage 
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Fig. 215. Diagrammes d'équilibre: 
a — fer-nickel; b — fer-manganèse 
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Fig. 216. Diagrammes d'équilibre: 
a — fer-chrome:; b — fer-vanadium 


Eléments d'alliage de l'acier 345 


le domaine de la phase y plus large. Quant aux éléments dont le ré- 
seau cristallin est analogue à celui du fer «, ils rétrécissent le domai- 
ne de la phase y et élargissent celui de la phase «. 


Influence des éléments d’alliage sur les 
propriétés mécaniques de la ferrite 


Comme on le voit de la figure 217, les éléments d'alliage dissous 
dans la ferrite augmentent sa charge de rupture (fig. 217,a) sans modi- 
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Fig. 217. Influence des élé- 
ments d’alliage sur les pro- 
priétés de la ferrite (d'après 
A. Gouliaev, V. Emélina) 
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fier sensiblement son allongement (fig. 217,b), à l'exception du 
manganèse et du silicium lorsque leur teneur dépasse 2,5 à 3,0 %. 

La résistance de la ferrite est renforcée le mieux par le manganèse. 
le silicium et le nickel. Les autres éléments influent peu à cet effet. 
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Lorsque la teneur en éléments d’alliage dépasse 1 à 2 %, ils 
diminuent brusquement la résilience (fig. 217,c). Il n’y a que le 
nickel qui est une exclusion et qui, en rendant la ferrite plus résis- 
tante, accroît en même temps sa résilience tout en abaissant sa 
température de transition (jusqu'à —8S0 °C). Voilà ce qui explique 
la ductilité élevée des aciers au nickel. 


Influence de la trempe sur les proprietés 
d'une ferrite alliée 


Une ferrite alliée au chrome, manganèse et nickel, en se refroidissant 
rapidement à partir des températures relatives à la solution y, prend 
la trempe et améliore sa résistance. Elle reçoit une structure aciculaire 
et sa dureté augmente de 100 à 150 ÆB. Il en est ainsi parce qu’un 
refroidissement rapide entraîne la surfusion de la solution solide y 
jusqu'à des températures basses, lorsque la transformation de diffu- 
sion y — « devient impossible du fait de la très faible vitesse de dif- 
fusion des atomes de fer et d'éléments d’alliage. Dans ce cas, la trans- 
formation y — « s'effectue suivant le type martensitique. 

La dureté s'accroît par suite de l'écrouissage de la ferrite produit 
par la transformation y —+ &« qui s'accompagne d’une augmentation 
de volume. Cet écrouissage provoqué par les transformations de 
phases s'appelle écrouissage de phases. 

Le chauffage d'une ferrite trempée à 500 ou 550 °C déclenche 
sa recristallisation qui conduit à la formation d’une structure globu- 
laire et à un affaiblissement de la dureté. 

La trempe d’une ferrite alliée au molybdène, tungstène et aux 
autres éléments d'alliage n'augmente pas sa résistance, car il est 
difficile de réaliser la surfusion de la solution y jusqu’à des tempé- 
ratures basses. 


Influence des éléments d'alliage sur la phase 
de carbure 


DL 2 


Le comportement des éléments d'alliage par rapport au carbone 
permet de les classer en trois groupes. 

1. Eléments graphitisants auxquels on rapporte le silicium, le 
nickel, le cuivre et l'aluminium. Une teneur importante de l’acier 
en nickel, cuivre et silicium surtout provoque la graphitisation 
qui consiste en une décomposition de la cémentite en fer et en 
graphite. 

Quels que soient les cas, ces éléments forment une solution solide. 

2. Eléments neutres auxquels on rapporte le cobalt. Le cobalt 
ne forme pas de carbures avec l'acier et ne provoque pas de graphiti- 
sation. 
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3. Eléments carburigènes qu'on peut classer de la manière sui- 
vante en fonction de l'augmentation de leur affinité pour le carbone 
et de la stabilité des phases de carbures qu'ils forment: 


Fe —>Mn—>Cr—>Mo—>W—Nb—V—7Z7r—Ti. 


A. Gouliaev a démontré que les éléments carburigènes n’appar- 
tiennent qu'aux groupes de transition, dont l’avant-dernière sous- 
couche électronique d est moins complète que celle du fer. Il en est 
ainsi parce que lors de la formation du carbure, le carbone cède une 
partie de ses électrons à l’avant-dernière bande énergétique d non 
occupée. L'activité carburigène de ces éléments est d’autant plus 
intense et la stabilité des carbures à la dissociation et à la dissolution 
par chauffage dans l’austénite est d'autant plus grande que la sous- 
couche électronique d du métal de transition respectif est moins com- 
plète *. Par conséquent, l'addition de vanadium, par exemple à un 
acier contenant du chrome et du molybdène, fait qu’en l'absence 
d’une quantité suffisante de carbone, le vanadium, qui est un carbu- 
rigène plus fort, enlève d’abord le carbone au carbure de chrome 
et puis au carbure de molybdène. Le chrome et le molybdène dans 
ces conditions passent dans la solution. 

Lorsque la teneur en éléments carburigènes (Mn, Cr, W, Mo) 
est faible, ils se dissolvent dans la cémentite en remplaçant dans 
cette dernière les atomes de fer. La composition de la cémentite dans 
ce cas s'exprime par la formule (Fe, M);C où M est l'élément d’alliage. 
Ainsi, lors de la dissolution du manganèse dans la cémentite, il se 
forme le carbure (Fe, Mn):C; lors de la dissolution du chrome le 
carbure (Fe, Cr)sC. 

Le manganèse peut remplacer tous les atomes de fer du réseau de 
la cémentite (FesC — Mn:C), le chrome j jusqu'à 25 % (at. ), le molyb- 
dène jusqu'à 3 % (at.) et le tungstène rien que 0,8 à 1,0 © 

Les éléments carburigènes plus forts (Ti, Nb, Zr) ne se dissoléént 
pratiquement pas dans la cémentite et forment ‘des carbures corres- 
pondants. 

Un acier à teneur accrue en chrome, tungstène, molybdène peut 
donner lieu en fonction de la proportion de carbone à la formation 
des carbures spéciaux. 

La figure 218 donne des coupes isothermes (à 20 °C) d’une partie 
de diagrammes d'équilibre ternaires Fe-C-Cr; Fe-C-Mo et Fe-C-W. 

Si la teneur en chrome ne dépasse pas 2 %, il se forme une cémen- 
tite alliée (Fe, Cr);C. Un titre élevé de chrome fait apparaître un 
carbure particulier (Cr, Fe);C;. Lorsque la teneur en chrome est enco- 


* Le nickel et le cobalt ont une sous-couche 4 plus complète que celle 
du fer, et c'est pourquoi ils ne forment pas de carbures dans l'acier. 
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re plus grande (supérieure à 10 ou 12 %), on obtient le carbure 
(Cr, Fe),:3C, (fig. 218,a). 

Lors de l'addition à l’acier de tungstène et de molybdène en 
quantités supérieures à la limite de saturation de la cémentite en ces 
éléments, il se forme des carbures complexes Fe;Mo:C(Fe.Mo,C) 
et Fe;W:C(Fe, WC) (fig. 218,b et c) *. 

L'addition de plusieurs éléments carburigènes produit en premier 
lieu des carbures de l'élément dont les forces de liaison avec le carbone 
sont supérieures et dont les carbures sont plus stables. 

Les carbures formés par les éléments d’alliage sont capables de 
dissoudre le fer et d’autres éléments métalliques. Ainsi, le carbure 
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Fig. 218. Coupe isotherme du diagramme d'équilibre : 
Fe-C-Cr (a); Fe-C-Mo (b) et Fe-S-W (c) 


Cr;C;3 à 20 °C dissout jusqu’à 55 * du fer en formant un carbure 
complexe (Cr, Fe).C;; le carbure Cr:3C, jusqu'à 35 % du fer en for- 
mant du carbure (Cr, Fe),3Cs. 

Il est assez fréquent qu’on emploie pour les carbures la notation 
M:C (carbures du type cémentite), M.,C, et M;C; (carbures au réseau 
cristallin de simples carbures de chrome), M,C et M,C (carbures au 
réseau de carbures doubles de tungstène ou de molybdène) et enfin 
MC (carbures au réseau cubique à faces centrées). 

Les carbures formés dans les aciers alliés peuvent être classés 
en deux groupes. 

Le premier est celui des carbures du type M;C, M;C3, Me:C, et MC 
(M,C) au réseau cristallin complexe. La maille élémentaire du carbu- 


* Les carbures Fe:W:C et Fe-Mo:C cristallisent généralement avec un 
défaut de carbone; dans ce cas, leur composition chimique correspond plus 
aux formules Fe;W:C et Fes:Mo:C. 
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re CrosC6(Mo3C) à réseau cubique compte 92 atomes de chrome et 
24 atomes de carbone, alors que le carbure Cr,;C3(M,C;) à réseau hexa- 
gonal compte 56 atomes de chrome et 24 atomes de carbone. Les car- 
bures de ce groupe sont caractérisés au chauffage par leur solubilité 
relativement facile dans l’austénite. 

Le deuxième est constitué de carbures MC (VC, NbC, TiC, ZrC, 
TaC) à réseau simple à faces centrées, WC à réseau cubique centré, 
WC et Mo,C à réseau hexagonal. Ces carbures se rapportent aux 
composés interstitiels. A la différence des carbures du premier grou- 
pe, les composés interstitiels ne se dissolvent pas dans l’austénite 
dans les conditions réelles de chauffage de l'acier. 


Les carbures qui se rapportent aux composés interstitiels peuvent dissoudre 
une quantité importante de métal de base en formant des solutions solides 
à teneur en carbone insuffisante (solutions solides lacunaires). Les composés 
interstitiels qui ont le même type de réseau cristallin sont réciproquement solu- 
bles. C'est pourquoi leur composition ne correspond pas avec précision aux for- 
mules énoncées. 

IL est assez fréquent que le caractère des carbures formés dans un acier est 
déterminé par les conditions de traitement thermique. Ainsi, un refroidisse- 
ment très lent ou un revenu prolongé d’un acier contenant une grande quantité 
de tungstène et de molybdène conduisent à la formation des composés intersti- 
tiels WC, W:C, Mo:C. Lorsque le refroidissement est accéléré, comme il en est 
dans les conditions réelles de traitement, il se forme des carbures doubles M,C 
(Fe: WC, Fe:Mo:C). 

L'apparition de composés interstitiels dégrade, dans plusieurs cas, certai- 
nes propriétés de l'acier les aciers rapides, notamment, et des aciers à aimants 
permanents). 


Les composés interstitiels ont la dureté et la température de 
fusion les plus élevées. Plus les carbures sont dispersés dans l'acier, 
plus sa dureté et sa résistance sont importantes, car les particules de 
composés interstitiels augmentent la résistance à la déformation 
plastique. 


3. Influence des éléments d’alliage 
sur les transformations structurales de l'acier 


Influence des éléments d’alliage sur les phénomènes provoqués par 
le chauffage. Les principes de la formation de l’austénite dans un 
acier au carbone examinés dans ce qui précède (p. 212) restent justes 
également pour les aciers alliés. 

L'addition d'éléments d’alliage change pourtant la température 
des points 4, et A; et, en choisissant le régime de traitement ther- 
mique pour un acier allié, il faut en tenir compte. 

Le nickel et le manganèse abaissent les points critiques À;, À; 
(fig. 219), alors que le chrome, le tungstène, le molybdène, le titane 
et le silicium les élèvent. 

Les éléments d’alliage influent fortement encore sur la vitesse de 
formation de l'austénite. 
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Les éléments carburigènes (à l'exclusion du molybdène) rendent 
plus difficile la diffusion du carbone dans l’austénite (voir fig. 200,a). 
Dans les aciers qui les contiennent, la transformation de la perlite 
en austénite se trouve ralentie par rapport à l'acier au carbone. Lors- 
que le chauffage est continu, cette transformation se produit dans 
un large intervalle de températures et demande un temps important. 

La distribution du carbone et des éléments d'’alliage dans l’aus- 
ténite d’un acier allié n’est pas uniforme, car ces éléments ont une 
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Fig. 219. Influence des éléments d’alliage sur la température de transformation 
cutectoïde 


faible vitesse de diffusion dans l’austénite. Pour égaliser la concen- 
tration des éléments d’alliage dans l’austénite, il faut disposer d’un 
temps supplémentaire (fig. 220). 

Les composés interstitiels, TiC, NbC, ZrC notamment, ne se dis- 
solvent presque pas dans l’austénite chauffée. 

Le nickel augmente la vitesse de diffusion du carbone dans l’aus- 
ténite (voir fig. 200,a) et, en rendant la structure initiale de l'eutec- 
toïde plus fine, accélère la formation de l'austénite. 

Influence des éléments d'alliage sur le grossissement du grain 
austénitique par chauffage. La majorité des éléments d’alliage 
ralentit au chauffage la croissance des grains d'austénite. Cette 
croissance est retardée le plus fortement par les carbures de vana- 
dium, de titane et de zirconium. qui restent en excès même si le 
chauffage est très poussé, moins fortement par les carbures de chrome, 
de tungstène, de molybdène. Le nickel et le silicium réduisent égale- 
ment la croissance du grain. 
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Le manganèse et le phosphore augmentent l'aptitude du grain 
d'’austénite à la croissance. 

Influence des éléments d’alliage sur la décomposition de l'austé- 
nite surfusionnée. Les éléments d’alliage, s'ils sont dissous dans 
l’austénite, augmentent sa stabilité dans les domaines perlitique et 
bainitique et repoussent à droite sur le diagramme de transformation 
les courbes de décomposition par diffusion (fig. 221). 
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Fig. 220. Transformation isothermo de la perlite en austénite d’un acier allié 


Les courbes de transformation isotherme ou courbes TTT des 
aciers à faible teneur en éléments non carburigènes (Ni, Si, Co) ont 
une forme analogue aux courbes des aciers au carbone (fig. 221,a et b). 

La forme du diagramme change pour des aciers contenant des 
éléments carburigènes (Cr, Mo, W, V, etc.). Lorsque le degré de sur- 
fusion monte (au-dessous de À,), la stabilité de l’austénite diminue 
d’abord en atteignant le minimum dans les environs de 600 à 650 °C, 
puis s'accroît de nouveau. Pourtant, l'augmentation de la stabilité 
de l'austénite n’est pas continue jusqu’au point martensitique, 
comme dans le cas d’un acier au carbone ou au nickel (fig. 221,a et b). 
Sa stabilité commence de nouveau à diminuer depuis 450 ou 500 °C 
et atteint le minimum vers 300 ou 400 °C. 
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L'existence de ce niveau intermédiaire de la décomposition accé- 
lérée de l’austénite est la particularité la plus marquée de la décom- 
position isotherme de l’austénite de la majorité des aciers alliés. 

Dans la zone intermédiaire, l'austénite en se décomposant pro- 
duit la bainite. Dans les aciers alliés, la transformation bainitique 
ne se poursuit pas jusqu’à la fin, la partie non décomposée de l’aus- 
ténite se transforme en martensite ou, surfusionnée jusqu’à l’am- 
biante, garde la forme de l’austénite résiduelle. 

Les courbes TTT comptent donc deux minimums de stabilité 
de l’austénite surfusionnée qui correspondent aux transformations 
perlitique et bainitique. 

Pour les aciers à bas carbone, la transformation se produit à la 
vitesse maximale dans le domaine bainitique (fig. 221,c), alors que 
pour les aciers à teneur élevée en carbone (aciers à outils par exemple), 
la stabilité de l’austénite est minimale dans le domaine perlitique 
(fig. 221.d). 

Pour les aciers à bas carbone et à teneur élevée en chrome, nickel, 
tungstène et molybdène, la transformation dans le domaine perliti- 
que est tellement lente qu'elle ne peut être décelée expérimentale- 
ment (fig. 221,e). La courbe TTT de l’austénite n’enregistre que la 
transformation bainitique (fig. 221,e). 

Pour certains aciers à teneur de 0,3 à 0,4 % C et de 10 à 12 % 
Cr, c’est l'inverse, la transformation bainitique ne se produit pas 
et on n’observe que la décomposition par diffusion dans le domaine 
perlitique (fig. 221,f). 

De nombreux chercheurs associent les causes de la stabilité éle- 
vée de l’austénite alliée surfusionnée, surtout dans le domaine perli- 
tique, au résultat de la décomposition de l’austénite alliée, qui 
entraîne dans le domaine perlitique l’apparition de la ferrite et 
du carbure (cémentite alliée ou carbure particulier). Pour rendre 
possible la formation d’un mélange stable ferrite + carbure, il 
faut que la solution solide et le carbure donnent lieu à une redistri- 
bution de diffusion non seulement du carbone mais encore des élé- 
ments d’alliage. Les éléments carburigènes passent dans la phase 
de carbure, alors que les éléments qui ne forment pas de carbures 
passent dans la ferrite. 

Le ralentissement de la décomposition de l’austénite dans la zone 
perlitique s’explique par la faible vitesse de diffusion des éléments 
d'alliage dans l’austénite et par la diminution de la vitesse de diffu- 
sion du carbone sous l’action des éléments carburigènes (voir 
fig. 212,a). 


Selon les données de R. Entine, le ralentissement de la décomposition de 
l’austénite surfusionnée est lié à la diminution de la vitesse de transforma- 
tion yz=«. 
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Dans la zone intermédiaire, la décomposition de l’austénite alliée peut 
devenir plus rapide, car des températures plus basses rendent impossible la 
diffusion des éléments d’alliage. C'est pourquoi la décomposition de l'austénite 
produit la ferrite et un carbure du type cémentite, dont la teneur en éléments 
d'alliage est la même que celle de l’austénite mère. On en déduit que dans le 
domaine bainitique la diffusion du carbone suffit à elle seule pour la formation 
d’un mélange ferrite + carbure, et la 
transformation ne s'accompagne pas de 
redistribution des éléments d'alliage. 


Influence des éléments d'alliage 
sur la vitesse critique et la péné- 
tration de trempe. En augmentant 
la stabilité de l’austénite, les élé- 
ments d’alliage dissous dans l’aus- 
ténite diminuent la vitesse critique 
de trempe (fig. 222). Par conséquent, 
ils renforcent la pénétration de 
trempe et améliorent la trempabilité 
de l’acier. La pénétration de trempe 
est accrue surtout par le manganèse, 
le chrome, le molybdène. L'action 
du nickel et du silicium est moins 
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Fig. 222. Influence des éléments Plusieurs éléments d’alliage. 
d’alliage sur la vitesse critique de La figure 223 représente les ban- 
refroidissement pendant la trempe des de pénétration de trempe pour 
les aciers au carbone et alliés à 
0,4 % C qui sont une illustration suggestive de l'influence 
exercée par les éléments d'’alliage sur la pénétration de trempe. 

Pour la trempe à l’eau, le diamètre critique d’un acier au carbone 
ne dépasse pas 10 à 15 mm; lorsqu'on ajoute à l'acier 1,0 % Cr, le 
diamètre critique même pour la trempe à l'huile augmente jusqu’à 
20 ou 25 mm. Pour certains aciers alliés, par exemple au chrome- 
nickel-tungstène à bas carbone (0,18% C:; 2,0% Cr ; 4,0% Ni; 1.0%0 W), 
qui ne subissent pas au refroidissement de transformation perli- 
tique (voir fig. 222,e), la pénétration de trempe est pratiquement 
totale, quelle que soit la section. 

Il faut retenir que la stabilité de l’austénite surfusionnée augmen- 
te et la vitesse critique de trempe diminue à condition que les élé- 
ments d'’alliage soient dissous dans l’austénite. Lorsqu'il n’en est 
pas ainsi, et les éléments d’alliage sont présents dans l’acier sous 
forme de carbures. ils n’augmentent pas la stabilité de l’austénite 
et peuvent même la diminuer, car les carbures qui sont des germes 
tout prêts facilitent la décomposition de l’austénite. 


ViLesse critique de trempe, *C/s 
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Ce fait est très bien illustré pax l'exemple de l'influence exercée 
par le vanadium sur la vitesse critique de trempe. Lorsque le chauf- 
fage est relativement faible (jusqu’à 950 °C). les carbures de vana- 
dium ne se dissolvent pas dans l’austénite et la vitesse critique de 
trempe augmente (voir fig. 222), 
alors que la pénétration detrem- 
pe diminue. Lorsque la tem- 
pérature de trempe est poussée 
à 1 100 °C, une partie des car- 
bures de vanadium se dissol- 
vent dans l’austénite ; ce phé- 
nomène augmente la stabilité 
de l’austénite surfusionnée et 
diminue la vitesse critique de 
trempe. Pourtant, si les car- 
bures de vanadium ne se dis- 
solvent que partiellement, les 
carbures restants augmentent 
la vitesse critique de trempeet 
altèrent sa pénétration. 

Lorsque le chauffage de 
trempe est normal, les carbures 
de titane et de niobium ne se 
dissolvent pas dans l’austénite 
et diminuent la pénétration de 
trempe. 

Les éléments d'alliage pré- 
sents sous forme de carbures 
non seulement créent des cen- 
tres de cristallisation supplé- 
mentaires qui contribuent à la 
décomposition de l'austénite, 
mais encore affinissent ses 
grains. Ce phénomène augmen- 
te également la vitesse critique 0 6 1218 Z4 30 56 +2 
de trempe et diminue sa péné- DiRtancE de'br Voce me 
tration. Fig. 223. Influence des éléments d'alliage 

De faibles additions de bore sur la pénétration de trempe de l'acier. 
(0,003 à 0,005 %) et de terres La ligne horizontale indique la dureté 
rares améliorent également la e la zone demi-martensitique 
pénétration de trempe. 

La diminution de la vitesse critique de trempe et l'amélioration 
de la pénétration permettent d'employer pour le refroidissement 
l'huile (au lieu de l’eau) et d'obtenir des caractéristiques mécaniques 
élevées même pour des pièces de grandes sections. 
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Transformation anisotherme de l'austénite alliée. L’augmenta- 
tion de la stabilité de l’austénite surfusionnée caractéristique des 
aciers alliés, que nous avons dénotée dans ce qui précède, doit influer 
nettement sur le comportement de l’austénite pendant son refroidis- 
sement continu. En effet, la décomposition d'une austénite alliée 
qui se produit au refroidissement à des vitesses variées diffère nette- 
ment de celle que subit l’austénite d'un acier au carbone. 
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Fig. 224. Courbes TTT de l'austénite surfusionnée d’un acier allié à tenue 
élevée aux températures de transformation bainitique (d’après A. Popov): 


a — cinttique de la transformation isotherme de l’austénite surfusionnée ; b — influence de 
la vitesse de refruidissement sur les températures de transformation; ec — influence de la 
vitesse de refroidissement sur le nombre de composants structuraux après transformation 


La figure 224 représente la courbe TTT d'une austénite alliée 
et matérialise l'influence de la vitesse de refroidissement sur la 
température de transformation et le nombre de composants structu- 
raux des aciers alliés. On y voit que lorsque la décomposition de l’aus- 
ténite dans la zone perlitique est plus rapide que dans la zone baini- 
tique, le refroidissement à faible vitesse ne déclenche qu’une trans- 
formation perlitique de l’austénite. Dans ce cas il se forme un mélan- 
ge usuel de ferrite-carbure de la perlite ou de la sorbite. 
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Un refroidissement à grande vitesse (fig. 224,a et b) produit une 
transformation perlitique qui s'accompagne de transformation bai- 
nitique ; dans ces conditions, une partie de l’austénite qui n'a pas 
subi de décomposition dans les domaines perlitique et bainitique 
se transforme en martensite. L'acier reçoit alors la structure de 
perlite (sorbite ou troostite), de troostite aciculaire (bainite), de 
martensite et d’une certaine quantité d'’austénite résiduelle 
(fig. 224,c). La transformation partielle dans les domaines perliti- 
que et bainitique modifie la composition de l’austénite; elle s’en- 
richit en carbone, ce qui abaisse le point martensitique et augmente 
la quantité d’austénite résiduelle (fig. 224,b et c). 

Lorsque la vitesse de refroidissement devient encore plus grande, 
la transformation bainitique n’a plus lieu et on ne constate qu'une 
décomposition partielle dans le domaine perlitique; il en résulte 
que la grande partie de l’austénite se surfusionne jusqu’au point Ms 
et se transforme en martensite. Après refroidissement, l’acier prend 
la structure troostite + martensite +- austénite résiduelle (fig. 224,c). 

Lorsque la vitesse du refroidissement dépasse la vitesse critique 
de trempe, l’austénite ne subit que la transformation martensitique 
et la structure de l’acier devient: martensite + austénite résiduelle. 

L'exemple cité montre ainsi qu’en fonction de la vitesse de refroi- 
dissement un acier allié peut obtenir une structure plus complexe 
qu'un acier au carbone. La structure d'un acier allié peut être encore 
plus complexe si un acier hypoeutectoïde dégage au refroidissement 
la ferrite en excès, et un acier hypercutectoïde des carbures en excès. 

Comme nous l'avons déjà dit, les courbes TTT de l’austénite 
surfusionnée n'’illustrent que l'aspect qualitatif des transformations 
déclenchées par un refroidissement continu. Une idée plus juste est 
donnée par les courbes de transformation anisotherme, comme celle, par 
exemple, représentée sur la figure 225,b et qui caractérise les trans- 
formations d’un acier au chrome-molybdène. Sur le diagramme ani- 
sotherme les courbes respectives se situent plus à droite que les cour- 
bes du diagramme isotherme. C’est là un témoignage du fait que pour 
la même évolution, la transformation anisotherme de l’austénite 
surfusionnée demande plus de temps que sa décomposition isotherme. 

Les courbes de transformation anisotherme ont une grande impor- 
tance pratique, car celles permettent de juger de la structure et des 
propriétés mécaniques (dureté) d’un acier après refroidissement à 
des vitesses variées. Ces courbes s’emploient également pour juger 
de la distribution des structures et de la durcté suivant la section de 
Ja pièce traitée après refroidissement dans des milieux différents. 

A cet effet, les courbes de refroidissement obtenues expérimenta- 
lement à des distances variées à partir de la surface de la pièce sont 
superposées sur le diagramme anisotherme. La position des courbes 
de refroidissement par rapport aux courbes de transformation aniso- 
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therme permet de juger de la structure et de la dureté suivant la 
section de la pièce usinée en acier considéré. 
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Fig. 225. Diagrammes de décomposition isotherme (a) et anisotherme (b) de 
l'austénite surfusionnée. L’acier 30XM contient 0,3 % C;1,01 % Cr; 0,24 % Mo 
(d’après F. Veler, A. Rose, V. Peter et autres) 


Influence des éléments d’alliage sur la transformation marten- 
sitique. Les éléments d'alliage qui, comme nous l'avons montré 
précédemment, influent avec une telle force sur les transformations 
perlitique et bainitique, ayant lieu dans des conditions de diffusion, 
ne modifient pas la cinétique de la transformation martensitique. 
Un acier allié garde toutes les particularités de la transformation 
martensitique qui caractérisent un acier au carbone (p. 231). Pour- 
tant, les éléments d'alliage abaissent les points martensitiques Ms 
et Mf. En les abaissant, les éléments d’alliage, bien entendu, augmen- 
tent dans un acier trempé l’austénite résiduelle. I1 n’y a que le cobalt 
et l’aluminium qui sont une exclusion et qui élèvent les points Ms 
et Mf en diminuant l'austénite résiduelle. 

Les éléments d’alliage ne modifient presque pas la dureté de la 
martensite. 

Influence des éléments d’alliage sur les transformations lors du 
revenu. Les éléments alliés influent sur celles des transformations 
d’un acier trempé soumis au revenu qui sont liées à la diffusion. 

C'est pourquoi les éléments d’alliage n'influent pas d’une maniè- 
re sensible sur le premier stade de décomposition de la martensite 
qui se produit à 100 ou 150 °C et qui est caractérisé par la formation 
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d’un grand nombre de germes des carbures, dont la croissance cesse 
rapidement (p. 246). [ls exercent pourtant une action importante sur 
le deuxième stade de décomposition de la martensite qui s’accompa- 
gne d'une précipitation ralentie de carbone et d’un certain grossisse- 
ment des grains de carbures par suite de la diffusion du carbone. 

Le silicium ainsi que les éléments carburigènes (chrome, vana- 
dium. titane, molybdène et tungstène) ralentissent le deuxième stade 
de décomposition de la martensite en maintenant l'état d’une solu- 
tion solide sursaturée jusqu’à des températures plus élevées. L'action 
du nickel et du manganèse sur le deuxième stade de décomposition 
de la martensite est plus faible. 

Tous les éléments d’alliage ralentissent la décomposition de 
l’austénite résiduelle et élèvent la température de sa transformation. 
L'intensité de ce ralentissement est la plus élevée dans le cas du 
manganèse, du chrome et du silicium. 

Les éléments d’alliage influent encore plus fort sur la coalescence 
des carbures pendant le revenu. En agissant sur la vitesse de diffu- 
sion du carbone dans la solution «, les éléments d'’alliage modifient 
nettement la croissance des grains de carbures. Les éléments carbu- 
rigènes (vanadium, molybdène, tungstène, chrome), ainsi que le 
silicium, freinent intensément la coalescence. C'est pourquoi, après 
revenu à la même température, la dispersion des carbures est plus 
élevée dans le cas d'un acier allié par ces éléments. Le nickel et le 
cobalt n influent pratiquement pas sur la coalescence. 

Le revenu à basse température forme dans les aciers alliés une 
cémentite de même teneur en élément d’alliage que celle de la marten- 
site, car la migration par diffusion des éléments alliés est très limitée 
aux basses températures. 

Les températures supérieures à 400 ou 450 °C donnent lieu à une 
redistribution de diffusion des éléments d'alliage entre la ferrite 
et le carbure: une grande part des éléments carburigènes passe alors 
en carbure *. 

Les éléments d’alliage, en ralentissant les transformations pro- 
duites par le revenu, influent fortement sur les propriétés mécaniques 
d’un acier (fig. 226). 

Après revenu, tous les aciers alliés, surtout ceux qui contiennent 
des éléments carburigènes, ont aux mêmes températures une dureté 
plus élevée que celle des aciers au carbone. Le revenu à des tempéra- 
tures plus élevées (500 à 600 °C) des aciers à haute teneur en éléments 
comme le tungstène, le molybdène ou le chrome conduit même 
à l'augmentation de la dureté. Cette augmentation est due à la pré- 


* Si le carbure particulier est dans ce cas le composant d'équilibre pour 
l'acier conidéré, après la saturation de la cémentite en élément d'alliage, on 
constate une transformation de carbure avec formation d'un carbure particulier. 
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Fig. 226. Influence des éléments d’alliage sur la modification de la dureté 
B- << Ve re % C (d'après E. Bain): 
lors du revenu de l'acier trempé à 0,35 % (d'après E. Bain): 
a — influence du silicium ; b — influence du chrome: ce — influence du molybdène 
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Fig. 227. Influence des éléments d'alliage sur les propriétés mécaniques de 
l’acier à 0,35 04 C trempé et revenu à 200 °C (d’après S. Kichkine, S. Bokstein) 


cipitation par la martensite des grains de carbure qui bloquent les 
plans de glissement. 

La figure 227 montre l’action exercée par les éléments d'alliage 
sur les propriétés mécaniques de la martensite de revenu et la figu- 
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Fig. 228. Influence des éléments d'alliage sur les propriétés mécaniques après 
revenu à haute température (650 °C). La teneur de l'acier en carbone est de 
0,4 % (d’après S. Bokstein) 


re 228, sur les propriétés mécaniques après revenu à haute tempé- 
rature. 

Les valeurs élevées de HRC, R et E de l'acier ayant subi le reve- 
nu à basse température sont dues surtout à la teneur de la marten- 
site en carbone et changent relativement peu avec l'addition d'élé- 
ments alliés. La martensite se distingue par une faible plasticité 
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et une résistance réduite à la décohésion o4. Les éléments alliés 
(jusqu'à la concentration déterminée) augmentent o4 et la plasticité 
(fig. 227). 

L'addition d'éléments d’alliage à un acier ayant subi le revenu 
à haute température conduit à la diminution de la plasticité (4, Z) 
et de la résilience (Æ) et à l’augmentation de la dureté, de la charge 
de rupture et de la limite d’élasticité apparente (fig. 228). Il en est 
ainsi par suite de la diminution des grains de carbure et de la disso- 
lution des éléments d’alliage dans la ferrite. Les éléments d’alliage 
élèvent la température de transition et diminuent la marge de ducti- 
lité de l'acier. Le nickel qui abaïsse la température de transition 
constitue une exception. C'est ce qui explique la ductilité élevée des 
aciers au nickel et la difficulté de remplacer le nickel en tant qu'élé- 
ment d’alliage dans les aciers de construction. 


4. Fragilité de revenu des aciers 

alliés 
Le revenu des aciers alliés, à la différence des aciers au carbone, peut 
exercer une action particulière sur la résilience et diminuer sa valeur. 
Cette diminution de la ductilité s'appelle fragilité de revenu. 
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Fig. 229. Modification de la résilience de l'acier en fonction de la température 
de revenu et de la vitesse de refroidissement ultérieure 


Il existe deux types de fragilité de revenu des aciers alliés (fig. 229). 

Le premier type de fragilité de revenu qui s'appelle fragilité 
de revenu de premier genre s'observe après un traitement effectué 
entre 250 et 400 °C. La diminution perceptible de la résilience se 
produit indépendamment de la vitesse de refroidissement. Ce qui 
distingue ce type de fragilité c'est son caractère irréversible ; en re- 
prenant l'opération à la même température, on n’améliore pas la 
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résilience. Pour éliminer la fragilité de ce type, il faut chauffer au-des- 
sus de 400 °C, ce qui diminue pourtant la dureté. Le chauffage ulté- 
rieur à 250 ou 400 °C ne réduit plus la résilience. 

La cause la plus probable de ce phénomène est la précipitation 
hétérogène des carbures par la martensite aux joints et à l’intérieur 
du grain: les couches périphériques sont plus riches en carbures, ce 
qui provoque la fragilité. 

Un revenu entre 250 et 400 °C assure une limite d'élasticité 
élevée. C'est pourquoi, comme nous l'avons déjà dit (p. 285), on 
l’emploie exclusivement pour les ressorts pour lesquels cette pro- 
priété est décisive. 

Le deuxième type de fragilité de revenu dit fragilité de deuxième 
genre s’observe dans certains aciers lorsqu'ils sont refroidis lente- 
ment (dans un four ou même à l'air) après un revenu effectué entre 
500 et 650 °C ou sont maintenus trop longtemps à la température 
de 500 à 550 °C *. Ce type de fragilité n’a pas lieu si le refroidisse- 
ment de l’acier est rapide et se fait dans l'huile par exemple (fig. 229). 

La fragilité de deuxième genre se distingue par son caractère 
réversible. Une fragilité due à un refroidissement lent depuis 500 
ou 650 °C peut être corrigée par un revenu répété. suivi d'un refroidis- 
sement rapide, ou provoquée de nouveau par un revenu supplémentaire 
avec un maintien défini à 500 ou 550 °C. 

La fragilité réversible s’observe le plus souvent dans des aciers 
à teneur accrue en phosphore, manganèse, silicium, chrome, ou 
dans un acier allié au chrome et au nickel simultanément, ou encore 
au manganèse. L'addition à l’acier de faibles quantités de molybdène 
ou de tungstène (0,2 à 0,3 % Mo ou 0,5 à 0,7 % W) diminue nette- 
ment la susceptibilité de l'acier à la fragilisation par revenu. 

11 semble que tous les aciers dans telle ou telle mesure sont susceptibles de 
fragilité de revenu, mais pour la révéler les essais à une même température 
(+20 °C) peuvent s'avérer insuffisants. Lorsqu'on veut étudier la résilience 
aux températures variées, établir la température de transition (p. 87) ct sa 
modification en fonction de la composition de l'acier ou des conditions de 
revenu, on découvre que de nombreux aciers sont dégradés par la fragilité. 

Jusqu'à présent on n'est pas parvenu à établir les causes qui 
provoquent la fragilité de revenu réversible. Elle est due, apparem- 
ment, à la précipitation aux joints des grains de certaines particules 
de carbures, nitrures, phosphures, etc., déclenchée par le refroidis- 
sement lent. 

Un refroidissement rapide des aciers depuis des températures 
de revenu élevées fait que les composants de ces particules restent dans 
la solution sans provoquer la fragilisation. 


* Les aciers susceptibles de fragilité réversible ne doivent pas être employés 
our la fabrication des pièces dont le service a lieu aux températures de 500 
a 600 °C, car l'acier peut se fragiliser. 
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Certains chercheurs (L. Outevski) expliquent la fragilisation par 
la diffusion des atomes dissous de certains éléments vers les joints 
du grain et la sursaturation des couches superficielles du grain en ces 
éléments sans dégager des phases à faible dispersion (carbures, 
phosphures, etc.). Selon ces données encore, une action particulière- 
ment importante dans ce sens est exercée par l'enrichissement des 
zones périphériques en phosphore qui atténue la formation des 
fissures intergranulaires, ce qui conduit au renforcement de la 
fragilité de revenu. 


5. Classes structurales des aciers 
alliés 


Classification suivant la structure à l'état recuit. Les aciers alliés 
peuvent former les catégories suivantes (fig. 230) : 1) hypoeutectoïdes 
avec une structure de ferrite alliée excédentaire; 2) eutectoïdes; 
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Fig. 230. Distribution des aciers suivant les classes structurales dans le système 
ternaire fer-carbone-tlément d'alliage: 
a — élément d'alliage alphagènec: b — élément d'alliage sammagène 


3) hypereutectoïdes contenant des carbures en excès (secondaires) 
précipités par l’austénite au refroidissement; 4) lédéburitiques * 
(carburés) avec une structure de carbures primaires (cristallisés 
dans la solution liquide). À l’état coulé, les carbures primaires for- 
ment un eutectique du type lédéburite. Le forgeage donne aux carbures 
la forme de globules isolées. Comme on le voit sur la figure 230, 
les éléments d'alliage déplacent à gauche les points S (0,8 % C) 


* Suivant la structure il aurait fallu considérer les aciers lédéburitiques 
comme des fontes blanches. Mais comme ils contiennent une quantité relative- 
ment faible de carbone (moins de 2,0 %) et peuvent subir la déformation plasti- 
que (forgeage), on les associe aux aciers. 
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et E (2,0 % C) du diagramme d'équilibre. C’est pourquoi la limite 
entre les aciers hypoeutectoïdes, hypereutectoïdes et lédéburitiques 
est déplacée dans le domaine des teneurs moindres en carbone. 

Lorsque la teneur en carbone est basse et la quantité d’élément 
alphagène (Cr, W, Mo, V, Si, etc.) importante, il se forme de 
plus une classe ferritique (fig. 230,a). La structure d’un tel acier 
à toutes les températures est composée de ferrite alliée et d’une 
certaine quantité de carbures. 

Lorsque la teneur de l'acier en élément gammagène (Ni, Mn) 
est élevée, le diagramme structural permet de voir le domaine 
des aciers austénitiques qui ne subissent pas la transformation 
y. Cette classe des aciers a la structure de l’austénite. 

Une teneur accrue en éléments d'alliage donne naissance aux 
aciers demi-ferritiques (fig. 230,a) et demi-austénitiques (fig. 230,b). 


Classification suivant la structure prise après 
refroidissement à l'air (d'après L. Guillet) 


Le caractère de la structure obtenue au refroidissement à l'air des 
éprouvettes de faible section permet de ranger les aciers en trois 
classes: 1) perlitique; 2) martensitique; 3) austénitique. La for- 
mation de ces classes est déterminée par la stabilité de l’austénite 
surfusionnée. 

Plus la teneur de l'acier en élément d’alliage est grande, plus 
la stabilité de l’austénite surfusionnée est élevée et plus la tempé- 
rature de transformation martensitique (Ms et Mf) est basse. C’est 
pourquoi à la même vitesse de refroidissement (à l’ air), il se forme 
dans des aciers à composition différente desstructures variées (fig. 231). 
Une teneur relativement faible en éléments d’alliage (pas plus 
de 5 à 6 %) et le refroidissement à l'air conduisent à la formation 
d'une classe perlitique. Dans ce cas, la décomposition de l’austénite 
se produit à des lempératures élevées avec formation de la perlite, 
de la sorbile ou de la troostite (fig. 231,a). 

La teneur de l'acier en carbone peut déterminer la formation 
d’une structure de ferrite excédentaire (acicrs hypoeutectoïdes) ou 
de carbures (aciers hypereutectoïdes). 

Un acier de la classe martensitique contient une quantité accrue 
des éléments d'alliage, ce qui augmente la stabilité de l’austénite 
(la courbe TTT se déplace à droite), et le refroidissement à l’air 
suffit pour assurer la surfusion de l’austénite jusqu’au point marten- 
sitique (fig. 231,b). Après refroidissement à l'air, l’acier prend la 
structure d’une martensite alliée. 

Un acier de la classe austénitique titre de 20 à 30 % des éléments 
d'alliage (Cr, Ni et Mn surtout). La stabilité élevée de l’austénite 
et le point martensitique abaissé jusqu’au domaine de températures 
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Fig. 231. Diagrammes TTT pour les aciers des classes: 


ta — perlitique; b — martensitique; e — austénitique 
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négatives (fig. 231,c) font que le refroidissement à l'air suffit pour 


conserver l’austénite à l’ambiante. 


Il convient pourtant de souligner que cette classification n'est 
valable que dans le cas du refroidissement à l'air. En modifiant 
la vitesse de refroidissement, on peut obtenir d’autres structures. 
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CHAPITRE XIV 


Ce 


Aciers de construction 
alliés 


1. Généralités et désignation 
conventionnelle des aciers 
de construction 


Nous avons déjà dit qu'on donne le nom d'’aciers de construction 
à ceux qui sont employés dans la fabrication (p. 183) des éléments 
de machines, ainsi que dans la construction des ouvrages d'art 
et des édifices *. 

Par rapport aux aciers au carbone l'ensemble des propriétés 
mécaniques et technologiques des aciers de construction alliés est 
bien meilleur. Cet avantage se manifeste avec une force particulière 
dans les grosses pièces aux sections importantes. Les éléments 
d’alliage améliorent la pénétration de trempe et la trempabilité, 
affinissent le grain et élèvent les propriétés mécaniques de l'acier 
revenu. C’est pourquoi les pièces en acier allié subissent géné- 
ralement un traitement thermique. 

Le Tableau 24 donne les valeurs possibles des caractéristiques 
mécaniques des aciers de construction de composition variée en 
fonction du traitement thermique (structure). 

Une valeur plus élevée de la résistance (350 à 450 kg/mm‘) ne 
peut être obtenue que pour un fil étiré à froid en acier riche en 
carbone, et la charge de rupture supérieure à 450 kg/mm pour des 
«poils ou cristaux exempts de dislocations. 

Les éléments d'alliage principaux des aciers de construction 
sont le chrome, le nickel et le manganèse. Le tungstène, le molybdène, 
le vanadium et le titane ne sont pas utilisés comme additions isolées, 
mais s'ajoutent en combinaison avec le chrome, le nickel ou le 
manganèse pour améliorer encore plus les propriétés. 

La majorité des aciers de construction contiennent jusqu'à 
0,5 % C et sont hypoeutectoïdes. 

Les aciers de construction alliés sont désignés par un sigle consti- 
tué de chiffres et de lettres: par exemple 15X, 45X®, 12XH3A, 
20X2H4A, 18XTT, etc. Les deux premiers chiffres de la nuance 
indiquent la teneur moyenne centésimale en carbone; les lettres 
à droite des chiffres désignent l'initiale de l'élément d'’alliage: 


* Les aciers employés pour la construction des ouvrages d'art et des 
édifices s'appellent aciers de construction métallique. La limite entre la compo- 
sition chimique des aciers de construction mécanique et les aciers de construction 
métallique n'est pas bien marquée. 
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Tableau 24 


VALEURS APPROCHÉES DES CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES DES ACIERS 
DE CONSTRUCTION EN FONCTION DU TRAITEMENT THERMIQUE 


Construction 
métallique 


Ibidem 


Construction 
mécanique 
ea 


amé- 
ioré) 
Construction 
mécanique 


Ibidem 


Construction 
mécanique 
(acier cémen- 
té à cœur) 

Construction 
mécanique 
(acier amé- 
lioré) 


Traitement 
thermique 


Sans 
ment 
mique 

Normalisation 


traite- 
ther- 


Amélioration 
(trempe et re- 
venu à haute 
température) 

Trempe  iso- 
therme 


Trempe et re- 
venu à basse 
température 

Tbidem 


Austénitofor- 
mage 


Microstructure 


Ferrite + per- 
lite 


Ferrito + sor- 
bite 

Sorbite de re- 
venu 


Bainite et 10 à 
20 % d'austé- 
nite résiduel- 
le 

Martensite de 
revenu 


Martensite à 
bas carbone, 
bainite 


Propriétés mécaniques 


kgm/cmi 


K 


140 à |130 à 
200 170 


75 à 140 | 55 à 
130 


220 à 
300 


T manganèse, Csilicium, X chrome, H nickel, B tungstène, ® vana- 
dium, M molybdène, IO aluminium, T titane, P bore, JL cuivre 
et II phosphore. Les chiffres qui suivent les lettres indiquent la 
teneur approchée centésimale en élément d'’alliage; l'absence de 
chiffre signifie que la teneur en élément d'’alliage respectif est 
d’environ 4 à 1,5 % ou plus faible. 

Les aciers de qualité contiennent moins d’impuretés nocives 
(pas plus de 0,03 % S et 0,03 % P) et sont désignés par la lettre A 
placée en fin du symbole. 


2. Aciers de construction faiblement alliés 


Les aciers à faible teneur en carbone et en éléments d’alliage s'em- 
ploient essentiellement pour des constructions métalliques soudées 
et rivées, la construction navale, la fabrication des wagons, des 
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pipe-lines de pétrole et de gaz, etc. Après avoir subi le laminage, 
ces aciers ont des caractéristiques mécaniques nettement supérieures 
aux celles des aciers au carbone. Ils ont de plus une bonne soudabilité 
et certains d'entre eux ont une tenue plus élevée à la corrosion atmo- 
sphérique. 


Allongement À,% 


{ 4 
Teneur en élément d'alliage, % 


4) 


charge de ruplure R, kg/mn*? 


His 00 D t 2.43%: 0 
Teneur en Sr d'alliage, % Teneur en Le d'alliage, % 
c 


Fig. 232. Influence des éléments d'alliage sur les propriétés mécaniques et la 
température de transition de l'acier à bas carbone en état d'équilibre (d’après 
V. Delle et L. Froumer) 


Certains aciers de ces nuances sont consignés sur le Tableau 25. 
Les éléments d'alliage, en se dissolvant dans la ferrite, affinissent 
le grain et, en augmentant l'aptitude de l’austénite à la surfusion, 
contribuent à l’affinage de la phase de carbure. La charge de rupture 
et la limite d'élasticité se trouvent ainsi accrues, la plasticité et la 
ductilité étant suffisantes (fig. 232 et Tableau 26). 

Le meilleur ensemble des caractéristiques mécaniques s'obtient 
en réalisant une addition simultanée de plusieurs éléments d'’alliage. 

Comme le montre la figure 232,c, le nickel et le cuivre abaissent 
la température de transition. C’est un facteur important pour des 


24% 
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Tableau 25 


COMPOSITION CHIMIQUE DE CERTAINS ACIERS DE CONSTRUCTION 
FAIBLEMENT ALLIÉS (GOST 5058-57) 


Composition chimique, % 


Nuance 


18r2C 4 ? à < <0,3 <0,3 
25r2C à à <03  <0,3 


14XTC Ë à 9 à î 70,3 
7 3 


15XCH/I 4 à à ; : à  O0,2à 
{ 0.4 

10XCHJI 0,4 à 
0,65 


Tableau :6 


CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES ET DESTINATION ÉVENTUELLE 
DE CERTAINS ACIERS DE CONSTRUCTION FAIBLEMENT ALLIÉS 


Caractéristiques mécaniques 


Nuance E Destination 
R, kg/mm: kg/mm®? A, % 

1Sr2C 60 40 14 Armature des ouvrages en bé- 
ton armé 

2502C 60 40 14 Pour consolider des construc- 
tions usuelles et précon- 
traintes en béton armé 

14XTC 50 35 18 Tubes soudés des pipe-lines 
de gaz d’un grand diamètre 

15XCH/Z 52 35 18 Construction navale et métal- 


lique (tôles) 
10XCHJT 51 à 54% 37 à 40 16 à 15 Construction navale (tôles) 


* Les caractéristiques mécaniques sont plus faibles pour des tôles d'épaisseur 
plus grande. 


aciers de construction métallique dont la diminution de la résilience 
à —40 °C ne doit pas dépasser 50 %. 

La température de transition de la majorité des aciers faiblement 
alliés est inférieure à —40 °C. Après vieillissement à —40 °C, 
la résilience de ces aciers ne doit pas être inférieure à 3 kgm/cm°, 
et de l'acier 10X CHI à 4 ou 5 kgm/cm:. 
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L'addition de cuivre, de nickel, de chrome ainsi que de phosphore 
augmente la tenue de l'acier à la corrosion. 

De plus, les aciers faiblement alliés destinés au soudage sont 
généralement désoxydés par l'aluminium ou le titane pour prévenir 
pendant le soudage le grossissement du grain dans la zone voisine 
du cordon de soudure. 

Les aciers faiblement alliés sont livrés assez souvent après 
normalisation ou après normalisation et revenu à haute température. 
La normalisation augmente la charge de rupture et la limite d’élasti- 
cité et, en affinissant le grain, améliore la plasticité et la ductilité 
en diminuant par là la susceptibilité à la rupture fragile *. 

Les aciers faiblement alliés sont marqués par une susceptibilité 
à l’entaille élevée, aussi la surface des fers marchands et des pro- 
filés doit-elle être nette au possible. 


3. Aciers de cémentation de construction 
mécanique 


Les aciers alliés prévus pour la cémentation doivent avoir au cœur 
des caractéristiques mécaniques élevées, ct notamment une forte 
limite élastique. Une limite élastique élevée atténue la déformation 
plastique dans les zones sous-jacentes de la croûte; or, une telle 
déformation provoque des surcharges et entraîne une destruction 
prématurée de la couche cémentée. 

L'acier de cémentation doit avoir un grain fin par hérédité; 
nous avons indiqué p. 312 qu'un tel grain empêche la formation 
d'un acier anormal qui peut apparaître par suite de la cémentation. 

D'autre part, après une cémentation réalisée suivant un régime 
normal, la teneur de la couche superficielle de l'acier en carbone 
ne doit pas être supérieure à 0,8 ou 1,1 %. Le taux d’austénite 
dans la couche cémentée doit être faible au possible. 

Pour les pièces de petites dimensions qui travaillent à l'usure 
et qui n’imposent pas de résistance élevée au cœur, on emploie, 
comme nous l’avons déjà indiqué, les aciers au carbone des nuances 
10, 15, 20 (Tableau 4) ainsi que les aciers de décolletage A12 et A20 
(Tableau 7). Leur faible pénétration de trempe fait que leur cœur 
reçoit par trempe une structure de ferrite + perlite et des propriétés 
mécaniques ne dépassant pas les valeurs suivantes: /? -: 40 à 
45 kg/mm?; Ro,002 = 25 à 27 kg/mm° et À — 30 à 20 %. La couche 
LNeRRÉE très sensible à la surchauffe n’est pas très résistante non 
plus. 


 * Certains aciers faiblement alliés, l’acier 10XCH/L par exemple, .en 
tôles d’une épaisseur supérieure à 16 mm sont soumis également à l'amélioration 
qui consiste en une trempe et un revenu à 600 °C. 
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Les aciers alliés s’emploient pour des pièces plus chargées et 
surtout pour de grosses pièces qui doivent avoir au cœur une 
limite d'élasticité élevée et une couche cémentée à résistance accrue 
(avec une tenue à l'usure importante). Pour les pièces de forme 
simple (bagues, doigts, axes, petits arbres, certains engrenages) 
cémentées à une profondeur de 1,0 à 1,5 mm, il faut employer les 
aciers au chrome des nuances 15X, 15XA et 20X, titrant de 0,7 
à 1.0 °6 Cr. 

Les aciers au chrome sont plus susceptibles de transformation 
bainitique et la trempe avec refroidissement à l'huile, réalisée après 
cémentation, donne au cœur des pièces une structure bainitique. 
Il en résulte que les aciers au chrome ont par rapport aux aciers 
au carbone une résistance plus élevée, la plasticité au cœur étant 
quelque peu plus faible: À — 70 à 80 kg/mm°; Ro,ow — 90 à 
65 kg/mm°; À = 12 à 11 %;, Z = 45 à 40 % ; K — 7 à 6 kgm/cm° 
et une meilleure résistance de la couche cémentée. 

L'acier au chrome est sensible à la surchauffe (mais moins que 
l'acier au carbone) et peut recevoir par cémentation une couche 
superficielle à teneur accrue en carbone. 

L'addition de vanadium (0,1 à 0,2 %) à un acier au chrome 
améliore ses propriétés mécaniques. Elles deviennent au cœur 
R = 75 à 80 kg/mm°; Ro,00 — 55 à 60 kg/mm°?; À = 13 à 12 %; 
Z=50%; À — 8 kgm/cm°. 

Les aciers au chrome-vanadium sont moins susceptibles de 
surchauffe. Pourtant, leur faible pénétration de trempe ne permet 
de les utiliser que pour des pièces relativement petites (axes de 
piston, arbres à cames, etc.). 

Les pièces importantes supportant en service des charges dynami- 
ques se font en aciers au chrome-nickel et en alliage plus complexe 
dont les compositions et les propriétés caractéristiques sont consi- 
gnées sur le Tableau 27. 

L'addition simultanée de chrome et de nickel augmente la 
résistance, la plasticité et la ductilité au cœur. Celui-ci obtient 
la structure de martensite à faible teneur en carbone ou de bainite 
inférieure, ce qui assure un ensemble élevé des caractéristiques 
mécaniques. Le nickel augmente de plus la résistance et la ductilité 
de la couche cémentée. 

Les aciers au chrome-nickel sont peu susceptibles de surchauffe 
en cémentation prolongée et n’ont pas de tendance à la sursaturation 
en carbone de la couche superficielle. 

La stabilité élevée de l’austénite surfusionnée dans les domaines 
perlitique et bainitique assure à l’acier au chrome-nickel une pénétra- 
tion de trempe élevée (fig. 233). C'est ce qui permet également 
de tremper de grosses pièces avec refroidissement dans l'huile et, 
dans certains cas, à l’air en réduisant ainsi le gauchissement éventuel. 
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L'addition de tungstène (ou de molybdène) aux aciers au chrome- 
nickel accroît de plus la stabilité de l’austénite surfusionnée et, 
par conséquent, la pénétration de trempe. L'acier 18X2H4BA 
ou l’acier au molybdène 18X2H4MA qui lui correspond (Tableau 27) 
s’emploient pour des pièces très chargées et, entre autres, pour les 
engrenages, les vilebrequins, les essieux. 


50 
ei) 12XH3 
12X2H4A 
| | 


10 ZA 


S 7 
à HAZ 
CS 

10 Et 


5 10 15 20 30 40 50 
Distance de la face refroidie, mm 


Fig. 233. Bandes de pénétration de trempe pour les aciers 12XH3 et 12X2H4A 


La stabilité d’une austénite surfusionnée étant très élevée, 
les pièces en acier 18X2H4BA (18X2H4MA) de sections variant 
de 150 à 200 mm sont trempées avec refroidissement à l’air, ce qui 
diminue encore plus le gauchissement éventuel. 


La stabilité élevée de l’austénite dans le domaine perlitique (voir fig. 221,e) 
ne diminue pas la dureté au recuit de l'acier 18X2H4BA. Pour rendre possible 
l'usinage de cet acier, on le soumet au revenu à haute température à 630-640 °C 
qui permet d'obtenir une dureté de 269 à 217 HB. 

La cémentation de l'acier 18X2HBA augmente nettement la stabilité 
de l'austénite de la couche superficielle. 

La stabilité minimale de l'austénite dans la zone perlitique et la limite 
supérieure de la transformation bainitique se déplacent dans ces conditions 
vers des températures plus basses. En même temps, la température de transfor- 
mation martensitique baisse ; la couche cémentée après trempe garde alors une 
quantité accrue d'austénite résiduelle. 

La dureté, la tenue à l'usure et la limite de fatigue se trouvent alors net- 
tement réduites, car la quantité d'austénite augmente avec l'accroissement de 
la concentration du carbone dans la couche superficielle (fig. 234,b) et l’élé- 
vation de la température de trempe (fig. 234,a). 


Pour diminuer la quantité d’austénite résiduelle avant trempe, 
on emploie le revenu à haute température (630 à 640 °C) ou on 
effectue un traitement à froid. 

Dans de nombreux cas les aciers au chrome-nickel onéreux sont 
remplacés par les aciers au chrome-manganèse qui s’emploient pour 
la fabrication des engrenages, des arbres et d’autres pièces. Les 
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aciers au chrome-manganèse sont moins résistants à la surchauffe 
et ont une ductilité plus faible par rapport aux aciers au chrome- 
nickel. 

L'addition de petites quantités de titane (0,03 à 0,05 %) diminue 
l'aptitude des aciers au chrome-manganèse à la surchauffe. C’est 
pourquoi l'acier 18XTT (Tableau 27) au chrome-manganèse addi- 
tionné de titane est plus employé dans cette classe. 


Durelé, HRC 


Quontilé 
d'austénite 


résiduelle, % 
Ruontité d'austérite résiduelle, % 


0790 750 800 650 900 950 


£ 0755 600 850 900 950 
FÉRRCE trempe, “€ FN trempe € 
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Fig. 234. Influence de la température de trempe (a et b) et de la concentration 
du carbone (b) de la couche cémentée sur la quantité d'austénite résiduelle 
(a et b) et la dureté: 

1 — acier 18X2H4BA : 2 — acier 20X2H4A ; 3 — acier 20XH3A (d’après K. Sokolov) 


L'’acier 18XTT est cémenté à 910-930 °C, trempé à 870 °C avec 
refroidissement dans l'huile suivi de revenu à 180 ou 200 °C. 

L'acier 18XTT garde peu d’austénite résiduelle et obtient par 
trempe une dureté élevée de couche cémentée (58 à 61 HRC). 

L inconvénient de cet acier est sa pénétration de trempe relative- 
ment faible; son diamètre critique varie de 40 à 50 mm. 


Actuellement, on emploie des aciers de cémentation à teneur accrue en carbone 
(jusqu'à 0,35 %), et notamment l'acier 30X/T. Sa limite de fatigue après 
cémentation est plus élevée que celle de l'acier 18XTT. L’acier 30XTT se distin- 
gue en outre par une meilleure pénétration de trempe que l'acier 18X[T et 
prend au cœur une résistance plus élovée (sa dureté étant de 32 à 46 HRC). 
Cela permet de diminuer la profondeur de cémentation sans craindre la destruc- 
tion de la couche cémentée par la déformation plastique du cœur. La diminution 
de l'épaisseur de la couche permet de diminuer brusquement la durée de 
cémentation. 

Parmi les inconvénients de l'acier 30X/T, il y a une tendance accrue à la 
rupture fragile et à la sursaturation en carbone de la couche cémentée. 
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La pénétration et la résistance des aciers au chrome-manganèse 
peuvent être également améliorées par l'addition supplémentaire 
du nickel. On obtient alors des aciers au chrome-manganèse-nickel 
(18XTH et 15XTHT par exemple dont la teneur en éléments d'alliage 
est plus faible) : ces aciers ont des propriétés mécaniques et techno- 
logiques analogues à celles des aciers au chrome-nickel. 

Pour la cémentation on utilise également à une échelle plus 
large les aciers contenant du bore (à raison de 0,001 à 0,005 %). 


0 10 20 30 40 50 60 
Distance de La face refroidie, mm 


Fig. 235. Courbes de pénétration de trempe de l'acier à 0,14 ou 0,17 % C; 
1,8% Cr; 0,45 % Ni et 0,25 % Mo: 
1 — avec borc; 8 — sans borc 


Le bore augmente la stabilité de l’austénite surfusionnée dans le 
domaine perlitique et améliore ainsi la pénétration de trempe 
(fig. 235). 


L'augmentation de la stabilité de l’austénite est due au fait que le bore, 
déposé essentiellement aux joints des grains, ralentit la germination de la 
perlite. Pourtant, lorsque la teneur en bore est accrue, il se forme des borures 
de fer qui diminuent la stabilité de l’austénite. 

Le bore n’augmente la pénétration de trempe que des aciers hypoeutectoïdes 
dont la teneur en carbone ne dépasse pas 0,5 à 0,6 %. C'est pourquoi le bore 
n'améliore pas la pénétration de trempe de la couche cémentée. 


L'’addition de bore améliore les caractéristiques de résistance 
après trempe et revenu à basse température sans modifier ou en 
réduisant quelque peu la ductilité et la plasticité. Il convient 
pourtant de retenir dans ces conditions que le bore rend l’acier 
plus apte à la surchauffe et augmente sa susceptibilité aux défor- 
mations et au gauchissement lors de la trempe. 

L’acier contenant du bore doit être généralement à grains fins 
par hérédité (indice de grosseur du grain 7 à 9), surtout lorsque la 
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trempe après refroidissement se fait directement à la sortie du 
four de cémentation. L'utilisation d’un acier à gros grains conduit 
à l'apparition assez fréquente de tapures de trempe qui provo- 
quent l’écaillage de la couche cémentée. L'addition de titaneou de 
zirconium à un acier au bore augmente nettement sa stabilité à la 
surchauffe. 

Certains aciers de cémentation additionnés de bore, dont la 
composition et les propriétés sont données dans le Tableau 27, 
sont utilisés dans l’industrie soviétique. 

Un acier au bore, 15XP par exemple, a une pénétration de 
trempe plus grande et une tendance moindre à la sursaturation 
en carbone au cours de la cémentation. 

Dans la construction automobile on emploie avec succès l’acier 
20XTP (Tableau 27) qui sert à fabriquer des engrenages très chargés 
à module moyen. 

Une addition supplémentaire à l'acier 20XTP de nickel à raison 
de 0,8 à 1,1 % (acier 10XTHP) accroît la pénétration de trempe, 
la plasticité et la ductilité. C'est pourquoi l'acier 20XTHP s'emploie 
pour la fabrication de plusieurs pièces en remplacement des aciers 
au chrome-nickel. 


4. Aciers d'amélioration 
de construction mécanique 


Les aciers d'amélioration doivent avoir une haute limite d’élasticité 
apparente, une faible susceptibilité à l’entaille. Les pièces sollicitées 
en service par de nombreux cycles de charges alternatives doivent 
avoir de plus une limite de fatigue élevée et une marge de ductilité 
suffisante. D'autre part, les aciers d'amélioration doivent posséder 
une bonne pénétration de trempe (établie en fonction des dimensions 
de la pièce) et une faible aptitude à la fragilité de revenu. 

Les aciers au carbone d'amélioration des nuances 35, 40, 45 
(voir Tableau 4) s'emploient essentiellement pour les pièces de 
section relativement petite ou sollicitées en service par des charges 
relativement faibles, et notamment pour les arbres, bielles, bagues, 
disques à friction, manchons, écrous, etc. 

Les aciers d'amélioration alliés au chrome et notamment les 
nuances 30X, 38X, 40X, 45X et 50X (titrant de 0,8 à 1,1 % Cr) 
sont très usités. Leurs propriétés mécaniques correspondent aux 
valeurs ci-après * : Ro,002 — 70 à 90 kg/mm°; R = 90 à 110 kg/mm* ; 
A=12à 9%; Z — 45 à 40%; K — 7 à 4 kgm/cm°. 

L'augmentation de la teneur en carbone entraîne celle de la 
résistance, mais la plasticité et la ductilité diminuent. 


* Les limites des propriétés mécaniques sont données suivant la norme 
soviétique GOST 4543-61. 
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Les aciers au chrome ont une tendance à la fragilité de revenu, 
c’est pourquoi après revenu à haute température le refroidissement 
doit être rapide et s'effectuer dans l'huile ou à l’eau. 

L'acier 30X est recommandé pour la fabrication des pièces aux 
dimensions relativement faibles (axes, arbres, leviers, boulons, 
écrous). 
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Fig. 236. Relation entre les propriétés mécaniques de l'acier 40X et la tempé- 
rature de revenu (a) ou le diamètre de l'ébauche (b) après l'amélioration 


Les aciers 38X et 40X ont une résistance élevée (fig. 236); 
ils s'emploient pour les vilebrequins, axes, engrenages, boulons 
importants. Les aciers 45X et 50X dont la résistance est encore 
plus élevée sont usités pour les pièces qui travaillent à l’usure 
sans chocs importants (gros engrenages, certains arbres). 

L'addition de bore (0,002 à 0.005 %) aux aciers au chrome 
augmente leur pénétration de trempe. 

L'acier au bore 35XPA (40XP) a une résistance élevée 
(Ro,oo = 80 kg/mm°?; R = 95 à 100 kg/mm°; À = 12 %;,Z = 50 % 
et K — 9 kgm/cm°) et une pénétration de trempe accrue. 
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L'addition de vanadium à raison de 0,1 à 0,2 % (40XDA) 
améliore les propriétés mécaniques, la ductilité surtout, par suite 
d'une meilleure désoxydation et de l’affinage du grain sans aug- 
menter la pénétration de trempe. Ces aciers s’emploient pour les 
pièces qui subissent en service des chocs importants (bielles, pignons). 
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Fig. 237, Diagramme TTT de l’austénite surfusionnée et schéma de refroidis- 
sement lors de la trempe bainitique de l’acier 30XTCA 


L'addition simultanée de chrome (0,9 à 1,2 %) et de manganèse 
(0,9 à 1,2 %) permet d'obtenir des aciers à résistance et à pénétration 
de trempe suffisantes. Pourtant, les aciers au chrome-manganèse 
(40XT) et (40XTP) ont une ductilité réduite et une forte aptitude 
à la fragilité de revenu et au grossissement par chauffage du grain 
d’austénite. L’addition de titane à l'acier (30XTT) le rend moins 
disposé à la surchauffe et augmente sa ductilité. 

L'ensemble des caractéristiques mécaniques des aciers au chrome- 
silicium-manganèse (chromansil) est bien meilleur. Ces aciers 
présentent une résistance élevée et une bonne soudabilité. Les 
aciers 20XTC, 25XTC et 30XTC titrant respectivement 0,2; 0,25 
et 0,3 % C (teneur moyenne); 0,9 à 1,2 % Si; 0,8 à 1,1 % Mn; 
0,8 à 1,1 % Cr sont un matériau de soudage excellent à haute 
résistance. 

Les aciers au chrome-manganèse-silicium s'emploient également 
sous forme de tôles et de tubes pour l'exécution des constructions 
soudées importantes prévues pour supporter des charges alternatives 
(construction aéronautique par exemple). 
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Après trempe à partir de 880 °C et revenu à 520 ou 540 °C, l'acier 
30XTC prend les propriétés mécaniques suivantes : R — 110 kg/mm°: 
Ron = 85 kg/mm?; 4 = 10 %; Z — 45 % et K = 4,5 kgm/cm°. 

L'acier 30XTC est soumis à une trempe bainitique (fig. 237} 
depuis 880 °C dans une saumure à 280 ou 310 °C, ce qui lui confère 
des propriétés mécaniques encore plus élevées (R — 165 kg/mm°; 
Ro,oo = 130 kg/mm®;, A = 9%; Z — 40 % et ÆÀ — 4 kgm/cm°} 
tout en diminuant sa susceptibilité à l’entaille. 

Pourtant, les aciers au chrome-manganèse-silicium ne prennent 
la trempe qu’à une profondeur de 70 à 80 mm et ont une prédisposi- 
tion pour la fragilité de revenu réversible et la décarburation au 
chauffage. 

Une pénétration de trempe plus élevée et une meilleure ductilité 
de ces aciers s’obtiennent par l'addition de nickel. L'acier 30XTCHA 
après trempe (depuis 900 °C dans l'huile) suivie de revenu à 200 
ou 300°C prend les caractéristiques mécaniques suivantes: 
R = 165 kg/mm*'; E — 140 kg/mm°; A — 9%; Z = 45 % et 
K = 6 kgm/cm°. 

Une pénétration de trempe maximale, une bonne résistance 
et une ductilité élevée sont propres aux aciers au chrome-nickel. 
Ils s'emploient pour de grosses pièces de forme compliquée sollicitées 
en service par des chocs et des charges vibratoires. Le nickel assure 
une marge de ductilité maximale et, en combinaison avec le chrome, 
une pénétration de trempe élevée. L'augmentation de la teneur 
en nickel accroît la stabilité de l’austénite, la pénétration de trempe 
et la trempabilité. C'est pourquoi les grosses pièces de forme compli- 
quée qu'il est préférable après trempe de refroidir à l’air, se font 
en acier à teneur élevée en nickel. 

Pour des pièces très chargées on emploie les aciers au chrome- 
nickel 40XH, 45XH et 50XH (0,45 à 0,75 % Cr et 1,0 à 1,4 % Ni) 
qui ont des propriétés mécaniques élevées (R — 100 à 110 kg/mm°; 
Ro.0o — 80 à 90 kg/mm*; À — 11 à 9 %; Z — 45 à 40 K; K — 7 
à 5 kgm/cm?) et une bonne pénétration de trempe. 

Pour des pièces encore plus chargées on recourt à l'acier 30XH3A 
(37XH3A). 

La figure 238,a illustre la modification des propriétés mécaniques 
de l’acier au chrome-nickel 37XH3A en fonction de la température 
de revenu. Il est d’usage de tremper les aciers au chrome-nickel 
à partir de 820 °C (avec refroidissement dans l'huile) et de les 
soumettre au revenu à 500 ou 530 °C (avec refroidissement dans 
l'huile ou à l'eau). 

Il convient de retenir que les aciers au chrome-nickel sont très 
disposés à la fragilité de revenu réversible. Pour éliminer ou dimi- 
nuer cette fragilité, surtout dans le cas de grosses pièces dont le 
refroidissement rapide au revenu est moins efficace sous ce rapport, 
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les aciers au chrome-nickel sont de-plus additionnés de molybdène 
ou de tungstène. 

On y rapporte également les aciers au chrome-nickel additionnés 
de molybdène et de tungstène, dont 18X2H4BA (Tableau 27) et 
40XHMA (0,6 à 0,9 % Cr; 1,25 à 1,65 % Ni et 0,15 à 0,25 % Mo). 
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Fig. 238. Influence de la température de revenu sur les propriétés mécaniques 
de l'acier 37XH3A (a) et 18X2H4BA (b) 


Après l'amélioration (trempe à 850 °C dans l'huile suivie de 
revenu à 620 °C) l'acier 40XHMA a même dans de grosses sections : 
Rosvoz < 85 kg/mm°?; R < 100 kg/mm?; 4 < 12%; Z<55% 
et À < 10 kgm/cm?. 
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5. Aciers martensitiques 
de vieillissement à haute résistance 
(Maraging) < 


Les aciers dont la charge de rupture est supérieure à 180 ou 
200 kg/mm° s’appellent des aciers à haute résistance. Cet état s’ob- 
tient par le choix de la composition et du traitement correspondant. 
La résistance d’un acier ayant subi le traitement thermique est 
déterminée par la teneur de cet acier en carbone et la température 
de revenu. Comme nous l'avons déjà indiqué, l’état de haute résis- 
tance peut être assuré également par un austénitoformage. Quel- 
quefois on utilise des aciers à teneur moyenne en carbone (0,45 à 
0,5 %) alliés au chrome (5,0 %), molybdène (1,0 % environ) 
et vanadium (0,5 % environ). 

La charge de rupture de ces aciers après trempe dans l'huile 
suivie de revenu à 200 °C varie de 200 à 220 kg/mm°, la plasticité 
et la ductilité étant relativement faibles (4 — 10 %; Z — 40 % 
et À = 3 kgm/cm°). 

La recherche de nouveaux matériaux de construction à haute 
résistance et plasticité a conduit à l'établissement des aciers marten- 
sitiques de vieillissement, appelés Maraging par les auteurs améri- 
cains. Ces aciers ne contiennent pratiquement pas de carbone qui, 
en augmentant la résistance, diminue fortement la plasticité. Les 
aciers Maraging sont des alliages de fer avec du nickel (10 à 25 %) 
et d’autres éléments (Ti, Al, Co, Mo). 

Il existe un grand nombre d’aciers martensitiques de vieillisse- 
ment, mais le plus souvent on emploie la nuance dont la composition 
est la suivante : 0,03 % C environ; 148 % Ni; 10 % Co; 3,0 % Mo; 
0,5 % Tiet 0,4 % Al. Cet acier après trempe est constitué pratiquement 
de martensite décarburée, très résistante et très plastique. Le vieillis- 
sement ultérieur (revenu) à 480 ou 500 °C provoque la précipitation 
des particules dispersées de composés intermétalliques du type 
NiTi ou Ni,Ti, ce qui augmente considérablement la charge de 
rupture tout en conservant une plasticité élevée. Les caractéristi- 
ques mécaniques que les aciers Maraging reçoivent après trempe 
et vieillissement sont les suivantes: À — 220 à 240 kg/mm°; 
Roc — 190 à 180 kg/mm°; À = 12 à 15 %; Z = 40 à 55 K 
et À — 6 à 10 kgm/cm°. 

Ces aciers présentent des avantages importants pour la fabrica- 
tion. La teneur élevée en éléments d'alliage fait que le refroidisse- 
ment de trempe s'effectue à l'air, ce qui réduit au minimum la 
déformation des pièces usinées. À l’état trempé, les aciers considérés 
se prêtent aisément à la déformation plastique (laminage, forgeage, 
estampage, etc.) et à l’usinage. Ces aciers ont une soudabilité 
suffisante. 
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6. Aciers à ressorts 


L'acier employé pour les ressorts doit avoir les limites d’élasticité 
et de fatigue élevées, la plasticité et la ductilité étant suffisantes. 
Pour obtenir ces propriétés, les aciers doivent contenir au moins 
0,5 % C et subir la trempe à 350 ou 400 °C qui leur confère une 
structure de troostite. 

Le Tableau 28 donne la composition et les propriétés caractéristi- 
ques des aciers à ressorts. 


Tableau 28 
COMPOSITION CHIMIQUE ET GARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES 
DES ACIERS À RESSORTS (GOST 1050-57 ET 2052-53) 


Composition chimique, % 


Caractéristiques mécaniques 


Nuanc A 
FR | eo | st | mm | cr | v | Roc | Re | A %|2,% 

65 0,6 à [0,17 à|0,5 à|<<0,3| — 80 100 9 35 
0,7 | 0,37 | 0,8 

85 0,82 àl 0,17 à| 0,5 à|<<0,3| — 100 115 6 30 
0,9 | 0,37 | 0,8 

55C2 0,52 à so 0,5 à|«<0,3] — 120 130 6 30 

6 2, , 

60C2 0,57 à| 1,5 à [0,6 à|<0,3] — 140 160 5 20 
0,65 | 2,0 | 0,9 

5oxr 0,46 à] 0,17 à10,7 à|0,9 à| — 110 130 5 35 
0,54 | 0,37 | 1, 1,2 

50XDA |0,46 à] 0,17 à|0,5 à re La 410 130 10 45 


Les aciers au carbone à ressorts des nuances 65, 70, 75, 85 ne 
s’emploient du fait de leur faible pénétration de trempe que pour 
les ressorts d’une petite section trempés dans l'huile et ne supportant 
pas en service de charges importantes. 

Les caractéristiques mécaniques de l'acier livré sous forme de fil 
étiré, de fil machine ou encore de plat correspondent à celles néces- 
saires pour des ressorts finis. C’est pourquoi après enroulement à 
froid les ressorts ne subissent que le revenu à 210 ou 360 °C dans 
le but de supprimer les contraintes produites par l’étirage et l’enroule- 
ment à froid. Le fil à ressorts en acier au carbone a une charge de 
rupture très élevée, qui est d'autant plus forte que le fil est plus 
fin. La nuance de l'acier la plus employée est OBC (résistance très 
élevée); l'acier est livré sous forme de fil d'un diamètre compris 
entre 0,6 et 0,15 mm, dont la charge de rupture varie de 135 à 
220 kg/mm°. 

Les ressorts en acier au carbone laminé à chaud, fabriqués par 
enroulement à chaud, doivent subir une trempe suivie de revenu. 
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L'acier au carbone s'emploie dans ce cas pour la fabrication des 
ressorts non sollicités en service par des charges importantes. 

Pour les ressorts fabriqués par enroulement à chaud et les 
ressorts à feuilles, on emploie plus largement les aciers alliés 
(Tableau 28) contenant du silicium, manganèse, chrome, vanadium 
et, dans certains cas, tungstène et nickel. 

Les aciers au silicium 50C2, 55C2 et 60C2 (C est l’initiale de 
silicium en russe) ont une limite d’élasticité apparente élevée et 
de bonnes propriétés élastiques améliorées par l'action durcissante 
du silicium sur la ferrite (voir fig. 217). Ces aciers s’emploient pour 
des ressorts des wagons, de nombreux ressorts d'automobiles, etc. 
Les aciers au silicium ont pourtant une tendance à la décarburation, 
à la formation des défauts superficiels lors du travail à chaud et à la 
graphitisation, ce qui altère la limite de fatigue. C'est pourquoi 
les aciers au silicium sont remplacés toujours plus par les aciers 
au chrome-manganèse, au chrome-vanadium, ainsi que par les aciers 
au chrome-silicium-manganèse, plus complexes et à teneur plus 
faible en silicium (inférieure à 1,0 %). 

Les aciers au chrome-manganèse (y compris ceux à faible teneur 
en bore) sont utilisés pour les ressorts d’automobiles. 

L'acier au chrome-vanadium 50X®D (X® sont les initiales des 
métaux respectifs en russe) s'emploie pour les ressorts de soupape 
et pour certains ressorts d'automobiles. Cet acier est peu susceptible 
de surchauffe et de décarburation. 

La limite de fatigue à la flexion des aciers à ressorts varie de 
50 à 55 kg/mm° et à la torsion autour de 30 kg/mm®. Les limites 
de fatigue et de longévité des ressorts diminuent brusquement non 
seulement par suite de la décarburation mais encore en présence 
de défauts superficiels variés (entailles, stries, etc.) qui jouent 
le rôle de concentrateurs de contraintes. C’est pourquoi la qualité 
de surface d’un acier à ressorts doit satisfaire à des prescriptions 
rigoureuses. 

La durée de service des ressorts peut être accrue nettement par 
grenaillage (écrouissage superficiel) qui crée dans les couches super- 
ficielles des contraintes de compression résiduelles susceptibles de 
diminuer les tensions de traction produites en service dans les fibres 
extérieures. 


7. Aciers à roulements 


L'acier à roulements (bagues, billes, rouleaux) doit avoir une résistance 
et une tenue à l'usure élevées et une limite de fatigue très forte, 
car les pièces d’un roulement supportent des charges alternatives 
importantes. 

C'est pourquoi les aciers à roulements doivent être purs au 
possible. La présence d'inclusions non métalliques, de pores, de 


Aciers à roulements 387 


Tableau 29 


COMPOSITION CHIMIQUE DE CERTAINS ACIERS À 
ROULEMENTS À BILLES # (GOST 801-58) 


Composition chimique, °, 


soufflures et d’autres défauts métallurgiques ainsi que la distribu- 
tion non uniforme de gros carbures sont inadmissibles surtout dans 
les couches superficielles. Tous ces facteurs sont des concentrateurs 
de contraintes qui favorisent la formation de criques et de piqûres, 
susceptibles d'entraîner une destruction prématurée du roulement. 

Les aciers les plus caractéristiques employés pour les roulements 
à billes et à rouleaux sont les aciers au chrome à haute teneur en 
carbone, et dont le titre de soufre et de phosphore doit être réduit 
au minimum (Tableau 29). Les aciers prévus pour des pièces plus 
grosses sont encore additionnés de manganèse et de silicium pour 
améliorer la pénétration de trempe. 

Le diamètre critique pour l'acier IIX15 est de 23 à 25 mm, alors 
que pour l'acier IIX15CT il est de 50 à 65 mm. 

Une structure martensitique à carbures excédentaires et une 
dureté élevée (62 à 65 HRC) s'obtiennent en soumettant les billes, 
les rouleaux et les bagues à la trempe (pour l'acier HIX15, de 840 
à 850 °C avec refroidissement dans l'huile). Après trempe l’acier 
garde 10 à 12 % d'’austénite résiduelle; par la suite, surtout aux 
basses températures de service, une de ses parties peut se transformer 
en martensite et augmenter les dimensions des roulements de haute 
précision. Pour stabiliser les dimensions et diminuer la quantité 
d’austénite, l’acier est refroidi à la sortie de la trempe jusqu’à 10 
ou 15 °C (à l’eau froide) et les bagues des roulements de précision 
jusqu'à —20 à —30 °C. 

La trempe est suivie de revenu à basse température (140 à 160 °C). 

Les gros roulements à rouleaux sollicités en service par des chocs et des 
charges alternatives élevées se font en acier au chrome-nickel de cémentation 


20X2H4A. Les gros roulements de ce type subissent la cémentation à 930 ou 
950 °C pendant 80 à 150 h pour prendre une couche cémentée de 5 à 10 mm 
d'épaisseur. 

Les roulements qui travaillent dans des milieux corrosifs se font en acier 
inoxydable 9X18 à haute teneur en carbone titrant de 0,9 à 1,0 % C et de 17 
à 18 % Cr. 
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8. Aciers à haute tenue à l’usure 
(austénitique) 


Les pièces d’usure qui travaillent dans les conditions de frottement, 
de glissement, de pressions élevées et de chocs (par exemple patins 
de certaines chenilles porteuses de moteurs, joues des concasseurs, 
godets d'excavateurs, croisements de rails des voies ferrées, etc.) 
se fabriquent en acier austénitique à haute teneur en manganèse 
T13JI contenant 1,0 à 1,5 % C et 11,0 à 15,0 % Mn (l'acier Hadfield). 

Après coulée, cet acier prend la structure constituée d’austénite 
et de carbures en excès (Fe, Mn):C précipités aux joints des grains 
et altérant la résistance et la ductilité de l'acier. C’est pourquoi 
les pièces coulées subissent la trempe avec chauffage jusqu’à 1 100 °C 
suivie de refroidissement à l’eau. Un tel chauffage assure la dissolu- 
tion des carbures, et l'acier après trempe acquiert une structure 
austénitique. Voici les caractéristiques mécaniques d'un acier 
ayant cette structure : R — 80 à 90 kg/mm°?; R,,602 = 31 à 35 kg/mm*; 
A = 25 à 15 %; Z — 30 à 20 % ; Z1B — 180 à 220. 

L'acier austénitique est caractérisé par une basse limite d’élasti- 
cité qui vaut 30 % environ de la charge de rupture. Sous l'effet 
d’une déformation à froid, un tel acier subit un fort durcissement. 

C'est pourquoi lorsque la pièce travaille dans les conditions de 
pressions importantes et de charges dynamiques, la dureté de l'acier 
augmente ainsi que sa tenue à l’usure. Ce durcissement s'explique 
par le fait que l'écrouissage élève le point martensitique de la 
couche superficielle qui subit alors une transformation austénite- 
martensite. 

Mais lorsque la pièce ne subit en service qu’une usure abrasive 
et ne supporte pas l'action de pressions importantes susceptibles 
de provoquer son écrouissage, l'acier ne manifeste pas de tenue 
accrue à l'usure. 
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CITAPITRE XV 


e 


Aciers et alliages 
à outils 


1. Généralités 


On appelle aciers à outils les aciers au carbone et alliés à dureté, 
résistance et tenue à l’usure élevées, employés pour la fabrication 
des outils de coupe, des matrices et des instruments de mesure. 
Un groupe particulier de ces aciers est constitué par les aciers 
rapides. 

Les aciers à outils au carbone sont désignés par la lettre Y (initiale 
de carbone en russe) ; le chiffre qui la suit (V7, V8, V10, etc.) indique 
la teneur moyenne en carbone en dixièmes de pour cent. La lettre A 
à la fin indique que l'acier est de haute qualité. 

Les aciers à outils alliés X, 9X, 9XC, 5XBT, etc., sont désignés 
par le chiffre qui indique la teneur moyenne en carbonc en dixièmes 
de pour cent si sa teneur est inférieure à 1,0 %. Lorsque la teneur 
en carbone est voisine de 1,0 %, le chiffre ne se met pas. Les lettres 
désignent l'élément d’alliage (en russe) et les chiffres qui les suivent 
la teneur (en pour cent entiers) en élément respectif. 

Les aciers rapides sont désignés par la lettre P. Le chiffre qui 
la suit indique la teneur moyenne en pour cent en élément d'alliage 
dominant qui est le tungstène. La teneur moyenne en vanadium 
est désignée par le chiffre qui suit la lettre D, la teneur en cobalt 
par le chiffre qui suit la lettre K. Dans la majorité des aciers rapides, 
la teneur moyenne en chrome est de 4 % ; le symbole de la nuance 
ne l'indique donc pas. 


2. Aciers à outils au carbone 
et alliés 


= 


Les aciers à outils doivent assurer après trempe suivie de revenu 
à basse température une dureté élevée d’arête tranchante (60 à 
65 HRC), nettement supérieure à celle du métal usiné, une bonne 
tenue à l’usure nécessaire pour conserver en service les dimensions 
et la forme de l’arête tranchante, ainsi qu’une résistance suffisante 
en présence d’une certaine ductilité pour prévenir les ruptures 
éventuelles de l'outil. 
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Le Tableau 30 donne la composition chimique des aciers de ce 
groupe. 
Tableau 30 


COMPOSITION CHIMIQUE DES ACIERS CARACTÉRISTIQUES POUR LA 
FABRICATION DES OUTILS DE COUPE (GOST 1435-64 ET 5950-63) 


Composition chimique, % 


o | si æ | re, 


-lciers au carbone et faiblement alliés * 


V8(Y8A) 10,75 à 0,8410,2 à 0,4 [0,15 à 0,35 
Y10 (Y10A) 0,95 à 1,0410,15 à 0,3510,15 à 0,35 
Y11 (VILA) 4, 0,15 à 0,3510,15 à 0,35 
V12 (F12A) 11,15 à 410,15 à 0,3510,15 à 0,35 
11X 1,05 à 410,30 à 0,4510,15 à 0,35 


-ciers alliés 
1, 
- 0, 


0, 
0,6 


> 
CÉR 


0,15 
des à 1 10 


_ 


* Les acicrs au carbone de que (Y8A, V10A, ctc.) contiennent 0,15 à 0,39, Mn; 
0,15 à 0,3 % Si et < 0,15 % Cr. 


Comme nous l'avons déjà dit, la faible stabilité de l’austénite 
surfusionnée rend faibles la trempabilité et la pénétration de trempe 
des aciers à outils au carbone. La pénétration totale lors du refroidis- 
sement à l'eau ne s'obtient que si l'épaisseur ou le diamètre de 
l'outil ne dépasse pas 10 ou 12 mm. C'est pourquoi les aciers Y7, 
V8, Y10, Y11, Y12 s'emploient pour des outils de petites dimensions 
refroidis lors de la trempe dans l'huile ou dans des saumures, ou 
pour des outils plus gros (d'un diamètre de 15 à 30 mm) pour les- 
quels même l'eau n'assure pas une trempe totale et dont la partie 
active est constituée de couche superficielle (limes, forets-aléseurs, 
alésoirs courts, etc.). 

Dans le cas des outils plus gros (d’un diamètre => 30 mm) la 
couche trempée à dureté élevée est trop mince. 

Les avantages que présentent les aciers au carbone sont leur 
prix réduit, dureté peu importante (170 à 180 HB), bonne usinabilité 
et formage aisé sous pression à l’état recuit. La conservation d’un 
cœur ductile non trempé par suite d’une faible pénétration de 
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trempe augmente de plus la stabilité aux ruptures éventuelles par 
vibrations et chocs. 

Les aciers au carbone ne peuvent pourtant être utilisés que 
pour la coupe à de faibles vitesses, car leur forte dureté diminue 
nettement à l’échauffement dépassant 190 ou 200 °C. 

Les aciers au carbone présentent par ailleurs de gros inconvénients 
et notamment un intervalle étroit de températures de trempe et la 
nécessité d’une trempe avec refroidissement à l’eau ou dans des 
solutions aqueuses d’alcalis (sels), ce qui augmente brusquement 
la déformation et le gauchissement des outils et produit même des 
tapures. 

C'est pourquoi les aciers au carbone ne sont pas employés pour 
la fabrication des outils de forme complexe aux raccordements 
brusques et à une différence importante entre la longueuret le diamètre. 

La température de trempe des aciers au carbone Y10-Y12 doit 
être 780 à 800 °C, c’est-à-dire être de 50 à 70 °C supérieure à Ac;, 
mais inférieure à Acm pour que la trempe donne à l'acier une 
structure martensitique sans compromettre la finesse du grain et 
sans dissoudre les carbures de la cémentite secondaire. 

Pour supprimer les contraintes et améliorer les propriétés mécani- 
ques, les outils subissent le revenu, le plus souvent à 150 ou 170 °C, 
qui leur assure une dureté élevée (60 à 63 ÆRC). 

L'acier hypoeutectoïde V7 est trempé avec un chauffage au-dessus 
du point Ac; (de 30 à 50 °C), puis soumis au revenu à 250 ou 325 °C 
pour obtenir une dureté de 48 à 55 HRC. 

Le danger du gauchissement et des tapures que présente la 
trempe peut être éliminé par un refroidissement rapide des outils 
à l’eau, mais seulement jusqu’à 200 ou 250 °C, après quoi le refroidis- 
sement est poursuivi dans l'huile; pour refroidir les petits outils, 
il est recommandé de recourir à la trempe martensitique. De bons 
résultats sont également fournis par la trempe aux courants d’induc- 
tion à haute fréquence. 

Les aciers à outils alliés de même que les aciers au carbone ne 
sont pas très résistants au revenu, on ne peut donc les employer 
que pour la coupe à de faibles vitesses. 

Pourtant, les aciers alliés sont moins sensibles à la surchauffe, 
ont une meilleure pénétration de trempe et une trempabilité plus 
forte. Le refroidissement dans l'huile après trempe conserve aux 
outils plus d'austénite résiduelle et diminue la déformation et le 
gauchissement. 

C'est pourquoi les gros outils de forme complexe et dont la dif- 
férence entre la longueur et le diamètre est importante (broches 
par exemple) se font en acier allié. 

L'acier allié 9XC est caractérisé par une trempabilité et une 
pénétration de trempe accrues, c'est pourquoi le refroidissement 
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dans l'huile de même que la trempe martensitique ou bainitique 
lui confèrent une dureté élevée (62 à 63 ARC). L'acier 9XC garde 
de plus sa haute dureté au chauffage quelque peu plus fort (jusqu’à 
225 à 250° C), ce qui améliore ses propriétés de coupe par rapport 
à l'acier au carbone (10 à 30 % environ). Les trempes martensitique 
et bainitique rendent négligeable la déformation des outils en 
acier 9XC. 

L’'inconvénient de l'acier 9XC est sa tendance à la décarburation 
lors de l’échauffement et sa dureté accrue à l’état recuit (217 
à 247 HB), ce qui altère son usinabilité. 

L'acier XBT a une pénétration de trempe meilleure que celle 
de l'acier 9XC, il s'emploie donc pour de grosses broches. Pourtant, 
l'acier XBF résiste au chauffage plus mal que l'acier 9XC et ne se 
distingue pas dans ce sens de l’acier X et des aciers au carbone. 

L’acier XTCBO est supérieur, quant à la pénétration de trempe, 
aux aciers XBT, 9XC et, de même que l’acier 9XC, garde une forte 
dureté jusqu’à 225 ou 250 °C. 

En même temps l’acier XTCBO est insensible à la décarburation, 
ce qui le rend meilleur pour la fabrication de nombreux outils 
de coupe (alésoirs, filières rondes, broches de grandes dimensions). 

Les aciers alliés X, 9XC, XBT, XTCB® de même que les aciers 
au carbone sont trempés par échauffement inférieur à Acm (840 à 
870 °C) dans le but de garder les carbures en excès. Les outils 
subissent le revenu à 170 ou 190 °C qui leur assure une dureté de 60 
à 63 HRC et plus rarement (pour l’usinage de matériaux doux) 
à 300 ou 350 °C (dureté 45 à 55 HRC). 


3. Aciers rapides 


À la différence d’autres aciers à outils, les aciers rapides ont une 
bonne tenue à chaud, c'est-à-dire la propriété de garder leurs structure 
(martensite), dureté, résistance et tenue à l’usure élevées aux hautes 
températures produites dans l’arête tranchante lors de la coupe 
à une grande vitesse. Ces aciers gardent leur structure jusqu’à 
600 ou 620 °C. C’est pourquoi leur utilisation permet d'élever 
nettement la vitesse et la productivité de coupe. 

L'élément d’alliage principal de ces aciers, celui qui assure leur 
tenue à chaud, est le tungstène (ou son analogue chimique, le molyb- 
dène). La tenue à chaud s'améliore en présence d’autres éléments 
carburigènes tels que le chrome et le vanadium. 

Le Tableau 31 consigne la composition chimique des aciers rapi- 
des d'usage courant. 

La tenue à chaud des aciers P18 et P9 est à peu près la même. 
Mais l'acier P9 se prête plus mal à la rectification, sa teneur en 
vanadium étant plus élevée. 
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z Tableau 31 
COMPOSITION CHIMIQUE DES ACIERS RAPIDES (GOST 9373-60) 


Composition chimique, % 
Nuance 


0,7 à 0,8 3,8 à 4,4 à 19 1,0 à 1,4 
0,85 à 0,95 3,8 à 4,4 5 à 2,0 à 2,6 


En plus des aciers rapides indiqués dans le Tableau 31, on utilise pour 
l’usinage des alliages à haute résistance et réfractaires des aciers additionnés 
encore de cobalt à raison de 5 à 10 % (aciers P18K52 et P10K5%5). Le cobalt 
augmente la dureté et la tenue à chaud. 

L'augmentation de la teneur en vanadium jusqu’à 4 ou 5% accroît la 
tenue à l'usure et à chaud mais dégrade la rectificabilité. C'est pourquoi l’acier 
rapide à 5 % V (nuance P9®5) ne s'emploie que pour certaines operations de 
finition, ainsi que pour l’usinage des matériaux aux propriétés abrasives (matiè- 
res plastiques, fibre). 

A l'état recuit, les phases de l'acier du type P18 sont consti- 
tuées de solution «, de carbures complexes (Fe, W,C, Cr:3C%, VC) 
et de carbures de type cémentite. Pour un acier rapide le carbure 
principal est le carbure complexe de tungstène Fe,W,C. La plus 
grande partie de chrome est mise dans la solution &; la quasi-tota- 
lité du tungstène et du vanadium font partie des carbures. La quan- 
tité de la phase de carbure dans l’acier P18 est importante et atteint 
25 à 30 %. 

La structure d’un acier rapide coulé est constituée d’un eutectique 
complexe analogue à la lédéburite (fig. 239,a) et qui se situe aux 
joints des grains. C’est pourquoi la structure des aciers rapides 
à l’état coulé permet de les ranger dans la classe des aciers lédéburi- 
tiques. 

L’usinage à chaud fragmente le réseau de l'eutectique ct les 
carburcs qui entrent dans sa composition deviennent plus fins. 
Dans un acier rapide fortement déformé les carbures eutectiques 
et secondaires sont distribués uniformément dans la masse du métal 
de base qui après le recuit est constitué de perlite sorbitisée 
(fig. 239,b). 

Lorsque la réduction de la section n’est pas suffisante (c'est-à- 
dire dans le cas d’un profil plus gros), la distribution des carbures 
eutectiques dans la structure n’est par uniforme; leurs dimensions 
et la forme de leurs précipités varient et ils constituent un réseau 
aux joints des grains et des bandes dans le sens de la déformation. 
Cette hétérogénéité des carbures dégrade fortement les propriétés 
mécaniques de l’acier. Pour la réduire, dans le cas de grosses pièces, 
on recourt parfois au forgeage supplémentaire. 
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Le chauffage d’un acier rapide au-dessus de Ac, (820 à 860 °C) 
déclenche la transformation de l'eutectoïde en austénite. Un échauf- 
fement encore plus poussé provoque la dissolution des carbures 
secondaires dans l’austénite et la mise en solution d'une partie 
de tungstène, de vanadium et de chrome. Les carbures eutectiques 


Fig. 239. Micrographies de l’acier rapide P18: 


a — cutectique (lédéburite) d’un acier coulé ; b — acier recuit ; e — acier trempé; d — acier 
soumis au revenu à 560 °C. x 250 


et une certaine quantité de carbures secondaires restent dans la 
structure. Grâce à la présence d’une quantité importante de carbures 
secondaires insolubles dans l'austénite, même à des températures 
élevées (1 260 à 1 280 °C pour l'acier P18, et 1 200 à 1 220 °C pour 
l'acier P9), l’acier rapide garde un grain fin. Le chauffage aux 
températures encore plus élevées provoque un grossissement sensible 
du grain. 

La transformation de l'austénite au refroidissement est déter- 
minée par la température de chauffage préalable (la teneur de 
l’austénite en éléments d’alliage) et par la vitesse de refroidissement 
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ultérieur. La figure 240 représente 
les diagrammes TTT d'un acier P9 
dont l’austénite s’est formée à 
900 et à 1 260 °C. Le premier dia- 
gramme (a) renseigne sur la dé- 
composition de l’austénite surfu- 
sionnée par le recuit, et le deu- 
xième (b) indique les transforma- 
tions dont il faut tenir compte 
pendant la trempe. Comme le 
montre la figure 240, plus la 
température de chauffage est éle- 
vée, c’est-à-dire plus la teneur de 
l'austénite en éléments d'alliage 
est importante, plus sa stabilité 
dans l'intervalle de températu- 
res perlitique et dans le domai- 
no de températures de la trans- 
formation bainitique est grande. 

Pour améliorer l'usinabilité, dimi- 
nuer la dureté et préparer la structure 
de l'acier à la trempe après forgeage, 
l’acier rapide est recuit à 830 ou 
850 °C; ensuite l'acier est refroidi 
jusqu’à 720 ou 750 °C, température qui 
correspond au domaine de la décom- 
position perlitique (fig. 240,a), et 
maintenu à cette température pendant 
4 à 6 h pour assurer l'achèvement de 
la décomposition de l’austénite ; après 
ce séjour, l’acier est refroidi dans un 
four jusqu'à 600 °C à une vitesse de 
40 à 50 °C/h puis à l'air. 

Pour donner à l’acier une te- 
nue à chaud, les outils sont sou- 
mis à la trempe (fig. 241). Les 
régimes de trempe et de revenu 
recommandés pour les aciers ra- 
pides sont consignés sur le Ta- 
bleau 32. Pour assurer la disso- 
lution la plus complète possible 
des carbures et obtenir une aus- 
ténite à teneur élevée en tungstè- 
ne et vanadium, la trempe doit 
se faire à de très hautes tempé- 
ratures. Il se forme alors une mar- 
tensite à résistance élevée au re- 
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Fe 240. Diagrammes TTT de l’aus- 
nite surfusionnée de l'acier P9: 

a — chauffage préalable à 900 °C:b — 
chauffage préalable à 1 260 °C. Les chiffres 
indiquent le pourcentage de la transfor- 
mation (d'après A. Goulinev, K. Malinina) 
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venu, c’est-à-dire à tenue à chaud. Il ne faut pas dépasser les tem- 
pératures recommandées, car s’il n’en est pas ainsi les propriétés 
mécaniques de l'acier rapide se trouvent fortement altérécs par le 
grossissement du grain. 


Tableau 32 
RÉGIMES DE TRAITEMENT THERMIQUE DES ACIERS RAPIDES 


Quantité Revenu 
d'austé- 
nue 1e 
Nuance d KES uclle . | nombre | pre . 
C après mnt de reve- Le 
Fe nus TIRC 


durcté 


290 62 à 63 25 à : à : 62 à G4 


1 
1240 62 à 63 à 5 è 62 à 64 
1290 64 à 65 B à 64 à 66 


P18K502 à 


Pour parer à l'apparition de tapures lors du chauffage de trempe, on 
recourt à un préchauffage de l'outil à 800 ou 875 °C. Pour des outils de forme 
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Fig. 241. Trempe et revenu de l'acier rapide P18. 
Les chiffres entre parenthèses indiquent la duantiré d'austénite résiduelle après 
traitement à froid 
compliquée, on emploie un double préchauffage, d'abord à 350 ou 400 °C puis 
à 800 ou 850 °C. 

Le maintien à la température de trempe doit assurer la dissolution de la 
artie des carbures qui peut être mise en solution à la température considérée. 
our parer à l'oxydation et à la décarburation, ce maintien doit être court; 

pour les outils d'un diamètre (épaisseur) de 10 à 50 mm il est de 8 à 9 s par 
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millimètre de section lors de l’échauffement dans du sel fondu et de 12 à 145, 
lors de l’échauffement dans un four. 

Le bain de trempe est constitué le plus souvent de l'huile. Pour 
réduire la déformation des outils, on emploie la trempe marten- 
sitique dans des sels fondus à 400-550 ou 200-300 °C. Le maintien 
dans ces sels de 2 à 5 mn doit être suivi de refroidissement à l'air. 

La structure de l'acier rapide après trempe est constituée de 
martensite, de carbures non dissous et d’austénite résiduelle (voir 
fig. 239,c). Plus la température 
de trempe est élevée, plus les 
points martensitiques Ms et 
M} se trouvent bas et plus 
la quantité d'austénite rési- 
duelle est grande. Dans les cas 
courants, la teneur d’un acier 
P18 en austénite varie de 25 
à 30 %. L'austénite résiduelle 
altère les propriétés de coupe 
de l'acier. 

Le revenu ultérieur trans- 55 
forme l’austénite résiduelle en 100 200 300 400 500 600 700 
martensite. Pendant le main- Tempéralure de revenu, € 
tien de revenu, l’austénite pré- Fig. 242. Influence de la température de 
cipite les carbures et diminue revenu sur la dureté de l'acier rapide 
ainsi sa teneur cn éléments trempé (d'après A. Gouliaev) 
d’alliage. Le refroidissement 
ultérieur fait subir à l'austénite pauvre en éléments d’alliage la 
transformation martensitique (aux températures inférieures à 150 °C). 
Un seul revenu ne transforme en martensite qu’une partie d'austénite 
résiduelle. 

Pour faire passer toute l’austénite résiduelle en martensite, 
on recourt au revenu multiple (Tableau 33 et fig. 241). La durée 
de chaque revenu varie de 45 à 60 mn. 

Pour réduire l’austénite résiduelle, les outils de forme simple 
sont refroidis immédiatement après trempe (pour parer à la stabi- 
lisation de l’austénite) jusqu'à —80 °C. Le traitement à froid trans- 
forme plus de la moitié de l’austénite résiduelle en martensite 
(fig. 241) ; le traitement à froid est suivi d’un ou de deux revenus 
à température ordinaire. Le traitement à froid suivi de revenu 
diminue la durée de l'exécution de la gamme de traitement thermi- 
que, mais impose l’utilisation d’un appareillage supplémentaire 
spécial (chambre à froid). 

La figure 242 illustre l'influence exercée par la température 
de revenu sur la dureté d’un acier rapide trempé. Le premier revenu 
à 150 ou 400 °C diminue la dureté ; il en est ainsi par suite de la 
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décomposition partielle de la martensite et de la coalescence 
des carbures du type cémentite qui se dégagent de la martensite. 

L'augmentation de la dureté aux températures de revenu plus 
élevées s'appelle dureté secondaire de l'acier rapide et s'explique 
par la précipitation à partir de la martensite des carbures dispersés 
de tungstène et de vanadium (durcissement structural de la mar- 
tensite). La haute dureté (63 à 65 HRC) obtenue par le revenu 
effectué dans l'intervalle de températures de 550 à 570 °C demeure 
lors de chauffages ultérieurs jusqu’à 600 ou 620 °C, en assurant 
ainsi une bonne tenue à chaud des outils en aciers rapides. 

Pour améliorer les propriétés de coupe, les outils, après traitement 
thermique, rectification et affûtage, sont soumis à la cyanuration 
liquide à basse température. Elle s'effectue à 550-570 °C dans 
des solutions contenant des cyanures. L’azote et le carbone atomi- 
ques dégagés par dissociation de ces sels diffusent dans la couche 
superficielle de l'outil et forment des phases de carbonitrures qui 
augmentent la dureté et la tenue à l’usure. La profondeur de cyanu- 
ration varie de 0,03 à 0,05 mm. 

Après revenu et rectification, les outils subissent également 
un revenu supplémentaire à 560 °C dans une atmosphère de vapeur. 
Ce traitement crée à la surface une mince pellicule de Fe:0, (0,002 
à 0,003 mm) qui améliore la tenue à la corrosion. Le revenu 
supplémentaire est susceptible de supprimer de plus des contraintes 
qui peuvent être produites par la rectification. 


4. Aciers pour instruments de mesure 


Les aciers employés pour la fabrication des instruments de mesure 
doivent avoir une dureté importante et une bonne tenue à l'usure ; 
ils ne doivent pas changer leurs dimensions pendant toute la durée 
de leur utilisation. C'est pourquoi les instruments de mesure se font 
en acier X ou XI" à teneur élevée en carbone (1,3 à 1,5 %) ainsi 
qu’en chrome et en manganèse. La trempe suivie du revenu à basse 
température confère à ces aciers une dureté élevée. 

A l'ambiante, un acier à haut carbone est après trempe le siège, 
pendant un temps prolongé, du vieillissement spontané qui consiste 
en une décomposition partielle de la martensite et la transfor- 
mation en martensite d’une certaine quantité d’austénite résiduelle. 

Le vieillissement provoque une faible modification de volume 
et de dimensions linéaires de la pièce inadmissible dans le cas des 
instruments de mesure de haute précision. 

Pour parer à ce phénomène, les instruments de mesure sont 
traités après trempe par le froid * (pour assurer une transformation 


* Pour empêcher la stabilisation de l’austénite, le traitement à froid 
doit suivre immédiatement la trempe. 
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plus complète de l’austénite), puis soumis pendant un temps pro- 
longé (12 à 60 h) au revenu à 120-140 °C. La dureté obtenue après 
ce traitement est de 62-64 HRC. 

Les calibres, jauges, règles et autres instruments plats et longs 
se font en tôles d'acier des nuances 15, 15X cémentées et trempées 
pour obtenir une surface active à dureté et à tenue à l'usure élevées. 


5. Aciers pour estampage 


Aciers pour formage à froid. Les estampes à découper, étirer et 
emboutir, les filières d'étirage et autres outils nécessaires pour 
la déformation du métal à froid se font en aciers à dureté et à tenue 
à l’usure élevées ayant une ductilité suffisante (Tableau 33). 
Tableau 33 
COMPOSITION CHIMIQUE DE CERTAINS ACIERS POUR BSTAMPAGE 
(GOST 5950-51) 


Composition chimique, % 


| Mn si cr | v | couuer, 


Nuance 


Aciers pour eslampage à froid 


X1201 12à1,4 <0,35 <0,4  11à12,5 0,7à0,9 
X12M 1,45à1,7 <0,35 <04  11à12,5 0,15à 0,3 


X6BD 1,0à1,15 <0,45  <0,35 
6XC 0,6à0,7 <0,4  O0,6à1,0 5,5à7,0 05à0,7 


5XB2C 0,45à0,54 0,2à0,4 05à0,8 1,0à1,3 — 


Aciers pour eslampage à chaud 
5SXHM 05à0,6 05à08 <0,35 0,5à0,8 — 1,4 à 1,8 
5XTM 05à0,6 1,2à1,6 <0,35 0,6à0,9 — 1,4 à 1,8 
3X2B8 0,3à0,4 0,204 <0,35 22à2,7 02à0,5 0,3 


De petites estampes de forme simple se fabriquent souvent . 
en aciers au carbone Y10A-V12A (Tableau 30); leur cœur reste 
ductile par suite de la faible pénétration de trempe, ce qui assure 
une bonne tenue dans l’estampage accompagné de chocs. 

Pour des estampes plus grosses de forme complexe on emploie 
des aciers alliés X et XBT (Tableau 30). La possibilité de les tremper 
et refroidir dans l'huile diminue la déformation. 
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Pour la fabrication de très grosses matrices soumises à une usure 
accrue (matrices et poinçons à percer complexes, matrices d’embou- 
tissage profond des tôles, matrices de configuration complexe pour 
formage des tôles, galets de profilage), on recourt aux aciers à haute 
teneur en chrome des nuances X12M, X124%1 et X6BO. 

Les aciers à 12 % Cr sont caractérisés également par une péné- 
tration de trempe élevée (jusqu’à 300 ou 400 mm) et des modifications 
volumiques minimales après trempe. Ces aciers gardent une quan- 
tité accrue d’austénite résiduelle et se trempent avec refroidissement 
à l'air. 

Un acier coulé à 42 % Cr a une structure à eutectique. De même 
qu’il a été montré dans ce qui précède pour l'acier rapide, le réseau 
de l’eutectique est détruit par la déformation à chaud sous 
pression, et les carbures dans ces conditions deviennent plus fins. 
Pourtant, dans le cas d’un faible corroyage, il est fréquent que 
les carbures forment des bandes ou des lignes dans le sens de la 
déformation du métal et dégradent ainsi les propriétés mécani- 
ques de l'acier. 

La proportion de carbures dans un acier recuit X12M et X1241 
atteint 143 à 16 %; la phase carburée est constituée de carbures 
de chrome du type (Cr, Fe).C:. 

Le chauffage au-dessus des températures de transformation 
perlitique (800 à 820 °C) fait dissoudre les carbures secondaires 
et l’austénite se sature en chrome. Les estampes sont trempées 
à 1 000 ou 1 050 °C (acier X12M) ou à 1 040 ou 1 070 °C (acier 
X1201) puis soumises au revenu à 150 ou 170 °C. 

Un tel traitement permet d'obtenir un acier à haute dureté 
(61 à 63 IRC). S'il faut assurer une ductilité accrue, on pousse 
la température de revenu à 200 ou 275 °C; la dureté diminue alors 
jusqu'à 58-59 ZZRC. 

L'inconvénient des aciers à teneur élevée en chrome consiste 
en la difficulté de leur usinage à l'état recuit (dureté 207 à 269 HB) 
et en l’altération des propriétés mécaniques dans le cas d’une hété- 
rogénéité des carbures nettement marquée. 

C'est pourquoi dans plusieurs cas on emploie l'acier à 6 % Cr 
(X6B®). Son hétérogénéité des carbures est moindre, mais sa 
pénétration de trempe l'est aussi. 

Pour fabriquer des burins pneumatiques, des cisailles pour 
la coupe à froid et d’autres outils sollicités par des charges dyna- 
miques accrues, on emploie des aciers titrant moins de carbone 
des nuances 4XC, 6XC, 5XB2C. Après la trempe de 870 à 890 °C 
(dans l'huile) et le revenu à 240-270 °C, ces aciers ont une dureté 
de 50 à 55 ARC. 

Aciers pour formage à chaud. Les aciers pour les matrices qui 
produisent le formage du métal à chaud doivent avoir des propriétés 
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mécaniques élevées aux hautes températures et une tenue au cri- 
quage, c’est-à-dire l'aptitude à supporter des chauffes multiples 
et à se refroidir sans former de criques. Ces aciers doivent être 
également exempts de fragilité de revenu. 

Les matrices des marteaux-pilons sollicités en service par des 
chocs se font en acier 5XHM ou 5XTM et en d'autres aciers simi- 
laires quant à la composition. Après la trempe (de 820 à 880 °C) 
et le refroidissement dans l'huile, les matrices subissent le revenu 
à 520 ou 570 °C pour recevoir une structure sorbitique et augmenter 
la ductilité. La dureté ainsi obtenue varie de 35 à 45 HRC (321 
à 430 HB). Dans l'emboutissage à chaud et le façonnage sous pres- 
sion lorsque les matrices subissent un contact prolongé avec un métal 
chaud et que leur température est portée à un niveau encore plus 
élevé, on emploie pour leur fabrication l'acier 3X2BS d’une teneur 
plus grande en éléments d'alliage qui garde au chauffage une 
dureté et une résistance accrues. Après revenu à 600 °C sa dureté 
varie de 45 à 50 HRC. 

L'acier 3X2B8 s'emploie également pour fabriquer des coquilles 
du moulage sous pression des alliages au cuivre et à l'aluminium 
surtout. 


= 


6. Carbures métalliques à outils 


On donne le nom d'alliages durs ou de carbures métalliques aux 
alliages constitués de carbures de tungstène et de titane. Des par- 
ticules très fragmentées de ces carbures très durs mais fragiles sont 
agglomérées entre elles par du cobalt dont la teneur dans les alliages 
employés pour la coupe ne dépasse pas 10 % et dans les alliages 
employés pour les estampes atteint 15 à 20 %. 

En U.R.S.S., on fabrique des alliages à base de carbure de tung- 
stène WC (alliages au tungstène) et à base de carbure de tungstène 
WC et de carbure de titane TiC (alliages au titane-tungstène) *. 

Les alliages au tungstène contiennent 92 à 98 % WC et 8 à 2 % Co 
(carbures durs BK2, BK3. BK6, BKS) dont la structure est cons- 
tituée de grains de carbure de tungstène (phase WC) liés par 
du cobalt. 

Les alliages titane-tungstène contiennent 85 à 36 % WC, 6 à 
60 % TiC et 9 à 4 % Co (carbures durs T5K10, T14K8, T15K6, 
T30K4, T60K6). La structure de ces alliages est constituée de carbu- 
res de tungstène WC et de titane TiC agglomérés par du cobalt: 
lorsque la teneur en TiC est élevée (T30R4, TGOKG), ces alliages 
contiennent des carbures de titane et de cobalt, car le tungstène 
et le carbone se dissolvent dans le carbure de titane. 


* Sous la notation WC et TiC on comprend les solutions solides à base 
de ces combinaisons chimiques. 


26—850 
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Les carbures de tungstène et de titane surtout ont une haute 
dureté et sont très fragiles. C est pourquoi les carbures métalliques 
à teneur en carbures de 70 à 98 % ont une dureté (86 à 92 //RA) 
et une tenue à l'usure élevées, mais sont très fragiles, résistent mal 
à la flexion et à la traction. Lorsque leur service s'accompagne 
de chocs et de coups, les carbures métalliques s’ébrèchent facilement. 

La dureté et la tenue à l'usure des carbures métalliques restent 
importantes jusqu’à 800 ou 1 000 °C. Les outils en carbures métal- 
liques permettent de travailler avec une arête tranchante échauf- 
fée jusqu’à des températures plus élevées que dans le cas des outils 
en aciers rapides, ce qui signifie qu’un outil en carbures peut tra- 
vailler à des vitesses de coupe plus grandes. | 

Plus la proportion de cobalt dans l’alliage est forte et plus 
les particules de carbures sont grosses, plus la dureté, la fragilité 
et la tenue à chaud de l’alliage sont faibles. Dans les cas courants, 
les dimensions de la masse principale des grains de la phase 
carburée varie de 1 à 3 pu. 

Les carbures BK2 et BK3 ont une dureté (90 à 89 HRA) et une 
tenue à l'usure maximales, alors que leur résistance et tenue au choc 
sont réduites. Dans l'usinage de la fonte, des métaux non ferreux 
et des matériaux non métalliques, ils sont utilisés pour le tournage 
d’ébauche et de finition lors de la coupe continue, pour le fraisage 
de semi-finition et de finition des surfaces continues. pour le lamage 
de finition, etc. 

Les carbures BK6 et BK8 à teneur accrue en cobalt (6 et 
8 % Co respectivement) ont par rapport aux alliages BRK2 
et BK3 une dureté (SS à 87,5 HRA) et une tenue à l’usure plus fai- 
bles, mais se distinguent par une résistance élevée en service et une 
tenue aux chocs, aux vibrations et à l'ébréchage (surtout BKS8). 
Ces alliages s'emploient pour le tournage de dégrossissage, le rabo- 
tage, le fraisage et le perçage de la fonte, des métaux non ferreux 
et de leurs alliages, ainsi que des matériaux non métalliques. 

L'alliage BKS sert également à fabriquer des outils à dégrossir 
l'acier sur des tours. 

Les alliages titane-tungstène s’emploient essentiellement pour 
l’usinage des aciers au carbone et alliés. 

Les alliages T5K10 et T14K8 ont une résistance en service, une 
tenue aux charges dynamiques et à l’ébréchage maximales, mais leur 
tenue à l'usure est réduite. 

Les alliages T60K6 et T30K4 possèdent, par contre, une tenue 
à l'usure élevée, mais une résistance en service, une lenue aux charges 
dynamiques et à l'ébréchage réduites. 

La dureté de ce groupe des carbures varie de 88,5 HRA (T5K10) 
à 92 HRA (T30K4). 

Les carbures métalliques sont fabriqués sous forme de plaquettes 
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fixées aux supports confectionnés généralement en acier ordinaire * 
ou en utilisant des outils de formé simple. 

A la différence des alliages métalliques que nous avons étudiés 
dans ce qui précède, les carbures métalliques s’obtiennent non 
pas par fusion mais par frittage. À cet effet, on prépare d’abord des pou- 
dres de WC et TiC qu’on mélange à du cobalt pulvérisé en une pro- 
portion définie. Le mélange des poudres est soumis à la pression 
dans des moules qui correspondent aux dimensions et aux formes 
des plaquettes (ébauches de l’outil). Ensuite les plaquettes subis- 
sent le frittage à une température élevée (1 500 °C environ). 
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* La fabrication des outils pris dans la masse d’un carbure métallique 
est trop délicate, car ces carbures ne se prêtent pas à l’usinage (à l’exclusion 
de la rectification). D'autre part, le prix des carbures durs est très élevé. 
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CHAPITRE XVI 


Aciers à tenue élevée 
à la corrosion 
(inoxydables) 


On appelle corrosion la destruction des métaux sous l’action du 
milieu ambiant. L'attaque corrosive débute par la surface, 
c'est-à-dire par la limite métal-milieu et se propage progres- 
sivement en profondeur. Il est fréquent que les métaux perdent 
leur éclat métallique et se couvrent de produits de corrosion (se 
rouillent). Les propriétés mécaniques se dégradent alors brusque- 
ment, mème lorsque l’aspect extérieur de la surface ne subit aucune 
modification. 

Le mécanisme du phénomène permet de distinguer: 

4) corrosion chimique due à l'effet produit sur les métaux par 
les gaz (corrosion gazeuse) et les non-électrolytes (pétrole et ses 
dérivés) ; 

2) corrosion électrochimique provoquée par action des électro- 
lytes, acides, alcalis et sels. La corrosion atmosphérique et celle 
produite par le sol font partie de ce phénomène. 

Les aciers susceptibles de résister à l'attaque des gaz (résistants 
à la calamine) aux températures supérieures à 550 °C sont dits 
aciers résistants à l'oxydation à chaud. 

Les aciers susceptibles de résister à la corrosion électrochimique 
sont dits inorydables. 

Le mode principal pour augmenter la tenue de l'acier à la cor- 
rosion est d'ajouter au métal les éléments qui forment à sa surface 
des pellicules de protection continues liées fortement au métal 
de base et qui empêchent le contact entre le métal et le milieu 
agressif extérieur *, ainsi que d'élever le potentiel chimique de 
l'acier dans des milieux agressifs variés. 

L'augmentation de la tenue à la calamine (résistance à l’oxyda- 
tion) s'obtient essentiellement par l'addition de chrome, ainsi 
que d’aluminium et de silicium, c’est-à-dire d'éléments suscepti- 
bles de se dissoudre dans le fer et qui forment pendant l'échauffe- 


* Les pellicules d’oxydes qui se forment à la surface du fer sont poreuses 
et leur liaison avec le métal de base est instable; elles n’empêchent pas le 
contact du fer avec le milieu ambiant. 
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ment des pellicules protectrices d'oxydes (Cr, Fe),0;:, (AI, Fe),0:. 
L'addition à l'acier de 5 à 8 % Cr accroît la tenue à la calamine 
jusqu'à 700-750 °C; l'augmentation de la teneur en chrome à 15 
ou 17 % rend l'acier résistant à l'oxydation jusqu’à 950 ou 1 000 °C, 
et lorsque la teneur en chrome atteint 25 %, il résiste à l’oxydation 
même à 1 100 °C. La résistance à l'oxydation est fonction de la 
composition de l'acier et non pas de sa structure. C’est pourquoi 
la tenue à la calamine (tenue à chaud) des aciers ferritiques et aus- 
ténitiques à même teneur en chrome est pratiquement invariable. 

La composition des aciers inoxydables s'établit compte tenu 
du milieu pour lequel l’acier est prévu. Ces aciers peuvent être rangés 
dans deux catégories principales: 1) aciers au chrome à structure 
ferritique vu martensitique après refroidissement à l'air et 2) aciers 
au chrome-nickel à structure austénilique. 

Aciers inoxydables au chrome. L’addition de 12 à 13% Cr rend 
l'acier résistant à la corrosion dans l'air, l’eau et sa vapeur. L'aug- 
mentation de la teneur en chrome au-dessus de 15 % rend l'acier 
résistant à la corrosion dans des milieux agressifs, y compris dans 
l'acide nitrique. 

Les aciers inoxydables au chrome les plus usités * sont OX13, 
1X13, 2X13, 3X13, 4X13, X17 et X28. 

Le chauffage et le refroidissement d’un acier à 13 % Cr provoque 
la transformation & += y. Les aciers X17 et X28 font partie de la 
classe ferritique et ne subissent pas de traitement thermique. 

L’acier 1X13 se rapporte à la classe martensite-ferrite. La tenue 
à la corrosion des aciers à 13 % Crest la meilleure, mais à condition 
que tout le chrome se trouve à l’état de solution solide. Dans ce cas 
il forme à la surface une pellicule protectrice du type Cr,:03. La 
précipitation des carbures diminue la teneur de la solution solide 
en chrome, crée une structure diphasée et réduit la résistance à la 
corrosion. C’est pourquoi l'augmentation de la teneur en carbone 
dégrade la tenue à la corrosion. 

La tenue à la corrosion peut être améliorée par un traitement 
thermique et la perfection du poli d’une surface rectifiée. 

La composition chimique de ces aciers est donnée dans le 
Tableau 34. 

Les aciers 1X13 et 2X13 s’emploient pour les aubes de turbines, 
les accessoires des installations de cracking, etc. Ils subissent la trempe 
et le revenu à haute température (700 à 775 °C), après quoi les 
carbures prennent la forme de particules plus grosses. La présence 
de fines particules de carbures renforce la corrosion. 


* Dans un acicr inoxydable à 13 % Cr le chiffre précédant les lettres indique 
la teneur en carbone en dixièmes de pour cent. Dans la majorité des autres 
aciers, la teneur en carbone est basse et n'est pas indiquée par la notation. 
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Tableau 84 


COMPOSITION CHIMIQUE DE CERTAINS ACIERS INOXYDABLES 
(GOST 5632-61) 


Composition chimique, % 
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* Tencur de l'acier en carbone. 


Les aciers 3X13 et 4X13 sont utilisés pour les instruments 
chirurgicaux, les pointeaux des carburateurs, etc. Ces aciers subis- 
sent la trempe suivie de revenu à 180 ou 200 °C. Après un tel revenu 
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Fig. 243. Coupe pseudo-binaire du système Fe-Cr-Ni-C pour le cas de la teneur 
constante en chrome (18 %) et en nickel (8 %) (d’après E. Bein) 
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ils gardent une structure martensitique, une dureté élevée (50 
à 56 HRC) et une bonne tenue à la corrosion. 

L'acier X17 s'emploie pour fabriquer des appareils prévus pour 
l'industrie de l'acide nitrique. L'acier X28 est utilisé essentiellement 
pour les appareils qui travaillent aux hautes températures et pour 
la fabrication de nombreuses pièces de l'équipement de l’industrie 
alimentaire. 

Aciers inoxydables austénitiques (au chrome-nickel). La com- 
position de ces aciers est indiquée au Tableau 34. 

Leur structure à l’état d'équilibre est austénite + carbures 
(Cr, Fe)e3Cs. La figure 243 montre que seuls les alliages dont la 
teneur en carbone est inférieure à 0,04 % n’ont pas dans leur struc- 
ture de carbures en excès. 

Les aciers inoxydables au chrome-nickel subissent la trempe 
(à partir de 1 100 ou 1 150 °C avec refroidissement à l’eau) pour 
obtenir une structure austénitique monophasée. L'état trempé 
confère à ces aciers la tenue à la corrosion maximale. Ils assurent une 
résistance parfaite à l’eau douce et à l’eau de mer, aux acides organi- 
ques. nitrique et sulfurique froide et à plusieurs autres milieux. 

L'acier trempé à structure austénitique a une charge de rupture 
relativement faible, une limite élastique brusquement réduite 
et une plasticité élevée: R — 55 à 58 kg/mm?; Ro,002 = 20 à 
22 kg/mm°; À = 45 à 40 % et Z — 60 à 55 %. 

La résistance de l'acier est accrue par la déformation à froid 
(fig. 244). Un acier trempé subit aisément l’estampage et se prête 
bien au soudage. 

Corrosion intercristalline. Le chauffage d’un acier austénitique 
jusqu’à 500 ou 700 °C qui a lieu, par exemple, en soudage, à une 
certaine distance du cordon de soudure, fait précipiter l’austénite 
aux joints des grains des carbures de chrome. Il se forme dans ces 
zones une structure diphasée et la concentration de chrome dans 
la solution solide devient inférieure à 12 %. La tenue à la corrosion 
se trouve de ce fait brusquement diminuée. L'acier acquiert une 
tendance à la corrosion intercristalline, c’est-à-dire à la corrosion 
aux joints des grains. 

Le développement de la corrosion intercristalline fait perdre 
au métal le son métallique, et sa flexion produit des ruptures sui- 
vant les joints des grains au droit de l’attaque corrosive du métal. 
Le métal ayant subi une corrosion importante peut se rompre même 
sous l’action de faibles charges. 

Pour parer à la corrosion intercristalline, on peul ajouter à 
l'acier des éléments carburigènes puissants que sont le titane 
ou le niobium. 

Ces éléments lient le carbone en formant des carbures résistants 
TiC et NbC, ce qui rend impossible la précipitation des carbures 
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de chrome et diminue la concentration de chrome dans l’austénite. 
L’acier X1SIH1OT ne subit pas la corrosion intercristalline. 
L'acier X14/P14H dont la plus grande partie du nickel est 
remplacée par du manganèse peut être parfois substitué à 
65 
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Fig. 211. Modification des propriétés mécaniques de l'acier 2X18H9 en 


ARE 
fonction du degré de corroyage par laminage à froid des tôles (d’après F. Khimou- 
chine) 


l'acier NISII9. Pourtant, la résistance à la corrosion de cet acier 
est quelque peu plus faible et il est plus sujet à la corrosion 
intercristalline. 

Aciers inoxydables à austénile-martensite. Les aciers inoxydables 
à austénite-martensite constituent un groupe particulier (Ta- 
bleau 35). Ils cumulent une bonne résistance à la corrosion atmos- 
phérique avec des propriétés mécaniques élevées. 

Tableau 35 


COMPOSITION CHIMIQUE DES ACIERS INOXYDABLES 
À AUSTÉNITE-MARTENSITE (GOST 5632-61) 


Composition chimique, % 


Nuance C 
(pas plus) Cr 


X15H910 0,09 
X17H710 0,09 
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Pour améliorer les propriétés mécaniques des aciers à structure 
austénite-martensite, on les soumet au traitement thermique com- 
plexe suivant *: 

a) trempe depuis 975 °C; l'acier obtient ainsi une structure 
austénitique et dans cet état sa plasticité est suffisamment élevée 
pour subir la déformation plastique et l'usinage ; 

b) traitement à froid aux températures de —70 à —100 °C pour 
transformer une partie de l’austénite (40 % environ) en martensite : 

c) revenu (vieillissement) à 450 ou 500 °C, le vieillissement se 
produisant surtout dans la martensite (phase «). 

Après un tel traitement, la structure de l'acier est austénite -}+ 
martensite de revenu; ses propriétés sont alors AR = 130 à 
140 kg/mm*; À — 15 à 20 % et À — 7 à 10 kgm/cm°. 

Les caractéristiques mécaniques d’un acier dépendent dans 
une forte mesure de la quantité de martensite formée, qui peut 
être réglée par la température de trempe et de traitement à froid. 
Lorsque le pourcentage de la martensite est supérieur à 40, la plas- 
ticité de l'acier diminue nettement, mais sa résistance augmente. 
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* Le traitement thermique est donné pour l'acier X15H910. 


CHAPITRE XVII 


Aciers et alliages 
réfractaires 


1. Généralités 


Les aciers et alliages réfractaires s'emploient pour la fabrication 
de nombreuses pièces des turbines à gaz, moteurs à réaction, fusées, 
piles atomiques, etc., dont le service a lieu aux hautes températures. 

Les aciers et alliages réfractaires sont ceux qui peuvent travail- 
ler sous charge aux températures supérieures à 500 °C pendant 
un temps défini sans dégrader leur résistance à l'oxydation à chaud. 
Dans les essais de traction aux températures de service leur résis- 
tance (R, E) doit être suffisante, leur limite de fluage et leur résis- 
tance de longue durée doivent être élevées, ainsi que leur tenue aux 
charges alternatives (fatigue *). 

Certaines de ces caractéristiques acquièrent une importance domi- 
nante en fonction des conditions de service aux hautes températures. 

Ainsi, la tenue à chaud du matériau des pièces d’un turboréac- 
teur d'avion dont la durée de service ne dépasse pas quelques cen- 
taines d'heures est déterminée essentiellement par la valeur de 
la résistance de longue durée et l'aptitude à supporter des surcharges 
instantanées. 

La prescription principale qui doit être observée pour les maté- 
riaux réfractaires employés dans des installations stationnaires 
en service pendant un temps prolongé est une haute résistance 
au fluage. 

Le matériau prévu pour les aubes d’un turbo-compresseur qui 
tournent à grande vitesse doit avoir une bonne résistance à la trac- 
tion sous l'effet des forces centrifuges. 

Les aciers réfractaires destinés aux soupapes des moteurs 
à combustion interne sont censés de présenter une limite de fatigue 
élevée aux températures de service. 

La tenue à chaud de l’acier et d’autres alliages métalliques 
dépend dans une forte mesure de la valeur de la liaison interatomi- 
que, du caractère de la structure du grain, de l'état des joints des 
grains, ainsi que de la stabilité de la structure de l’alliage dans 


. * Pour l'influence de la température sur les propriétés mécaniques du 
métal et les modes de leur détermination aux températures élevées voir p. 92. 
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les conditions d’une action simultanée des contraintes et de la 
température. 

La tenue à chaud est d'autant meilleure que les liaisons intera- 
tomiques du réseau cristallin du métal, qui est à la base de l’alliage, 
sont plus fortes. On peut considérer en première approximation 


200 400 600 600 1000 1200 
Tempéralure l'essai, °C 


Fig. 245, Modification de la résistance de longue durée (100 h) en fonction 
de la température de l'essai pour des alliages variés 


que plus la température de fusion du métal est élevée, plus la stabi- 
lité des liaisons interatomiques est grande *. 

Les alliages réfractaires prévus pour servir dans les conditions 
de hautes températures (jusqu’à 700 ou 850 °C) sont créés sur la base 
de fer, nickel et cobalt, et pour servir dans les conditions de tempé- 
ratures surélevées (jusqu’à 1 000 ou 1 200 °C) sur la base de chrome, 
molybdène et d'autres métaux réfractaires (fig. 245). 


* La liaison interatomique est déterminée, en plus de la température de 
fusion, par d’autres facteurs (chaleur de sublimation, énergie d'activation 
de la diffusion et d’autodiffusion des métaux, etc.). 
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La tenue à chaud des alliages qui ont à la base le même métal 
peut être nettement accrue par addition d’autres éléments. Les 
alliages complexes ont une tenue à l'usure plus forte. 

L'augmentation de la tenue à chaud est due 1) au renforcement 
de la stabilité de la liaison interatomique; 2) à l'élévation de la 
température de recristallisation et à la diminution de la vitesse 
de recristallisation à la température considérée et donc à la diminu- 
tion de la vitesse de déconsolidation; 3) au ralentissement des 
transformations de phases et de structure par suite d’une vitesse 
de diffusion moindre. La stabilité de la structure des alliages réfrac- 
taires à la température considérée est déterminée essentiellement 
par la vitesse de diffusion, car toutes les transformations structu- 
rales qui provoquent la déconsolidation de l’alliage, y compris 
la recristallisation, portent un caractère de diffusion. C’est pourquoi 
la déconsolidation d’un alliage est d'autant plus lente que la vitesse 
de diffusion est faible. 

La création d’une structure à phases multiples et la fragmen- 
tation des blocs de mosaïque, c’est-à-dire la création de l’hété- 
rogénéité submicroscopique de l’alliage, améliore également la tenue 
à chaud. Dans de nombreux alliages une telle structure est réalisée 
par le vieillissement (durcissement structural). La tenue à chaud 
est accrue par l'addition des éléments qui confèrent aux alliages 
l'aptitude au vieillissement et au durcissement par la précipitation 
des particules microscopiques rendant malaisée la déformation 
plastique aux hautes températures. 

La bonne tenue à chaud des alliages coulés, comme l’a démontré 
Botchvar, s'obtient lorsque la structure de l’alliage, aux joints 
des grains surtout, a un réseau suffisamment ramifié de la deuxième 
phase à température de fusion élevée. 

Les aciers austénitiques ont une meilleure tenue à chaud que 
les aciers ferriliques, car la restauration et la recristallisation 
s’opèrent dans ces alliages aux températures plus hautes. 

Les alliages à gros grains sont plus résistants à chaud. 

Les aciers réfractaires à base de fer forment deux classes prin- 
cipales: 1) aciers à structure ferritique bons pour des températures 
de service comprises entre 550 et 600 °C et 2) aciers à structure 
austénitique dont le service a lieu aux températures encore plus 
élevées. Le caractère de la structure permet de rapporter à ce dernier 


« 


type les alliages à base de nickel et de cobalt. 


N 


2. Aciers à structure ferritique 


Les aciers caractéristiques de cette classe sont examinés en fonction 
de leur tenue aux hautes températures. 

Aciers à structure ferrite + perlite. Ces aciers ne peuvent être 
utilisés pour le service qu’à des températures relativement basses 
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ne dépassant pas 550 à 650 °C. Qn y rapporte les aciers à faible 
teneur en carbone additionnés de molybdène, ainsi que de chrome, 
de tungstène et de vanadium, pour augmenter la résistance au fluage 
(fig. 246 et Tableau 36). La présence dans la solution solide de molyb- 
dène, de tungstène et de chro- 

me augmente la tenue à chaud du ; . 
de la ferrite. Le vanadium amé- 4,02 Cr+D52Mo+252NiV 
liore la résistance à chaud, car 

il forme des carbures VC faible- 

ment dispersés, mais qui, au 40 
chauffage jusqu’à 650 °C, subis- 
sent la coalescence et rendent 
difficile la déformation plas- 
tique de la solution solide aux 
températures importantes. 

Pour les tubes des chaudiè- 
res à haute pression (jusqu'à 
100 at) à température de sur- 
chauffe variant de 500 à 530 °C, 
on emploie un acier titrant de 
0,4à0,6 % Mo (16M, 12MX, 
et 15MX). 10 

Pour les disques et les ro- 
tors des turbines à gaz et les RO 
pièces de fixation qui travail- 
lent dans les conditions d'une 
surchauffe allant jusqu'à 400 500 600 700 
540°C, on utilise l'acier Température, *C 
207 PAIE CRISE A VSD a Sd fe (ten on 
priétés mécaniques élevées à 100 000 h) de l'acier à faible teneur en élé- 
la température ambiante, alors ments d’alliage de compositions varices 
qu’à 450 ou 550 °C il a unete- (d'après Simmons et Cross) 
nue importante à la relaxation, 
ce qui importe surtout pour des pièces de fixation. L'’acier 
20X3MB peut être utilisé également dans le cas de travail peu pro- 
longé dans les conditions d'un échauffement à 380 °C. 

Aciers de la classe martensitique. On y rapporte les aciers au 
chrome-silicium  (4X9C2) et au  chrome-silicium-molybdène 
(4X10C2M) qui ont reçu le nom de silchromes (Tableau 36) et qui 
s'emploient pour la fabrication des soupapes d'échappement des 
moteurs d'automobiles et de tracteurs. Ces aciers subissent la trempe 
à 1 040 ou 1 100 °C suivie de revenu à 750 ou 850 °C. Les silchromes 
sont susceptibles de fragilité de revenu; pour l’éliminer, ils sont 
additionnés de molybdène. 
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Aciers hautement alliés à structure martensite < ferrite. On 
range dans cette classe les aciers à teneur élevée en chrome (12 % Cr) 
du type aciers inoxydables déjà étudié. Pour améliorer la résistance 
au fluage (Tableau 37), on ajoute à ces aciers du molybdène, du 
tungstène, du vanadium, qui forment des carbures stables. Ces 
aciers conviennent pour un service de grande durée (10 000 h et plus) 
à 650 ou 600 °C. On les emploie dans la construction des turbines 
à gaz pour la fabrication des rotors. des disques et des palettes. 
Les aciers à 42 % Cr prennent la trempe depuis 1 000 à 1 050 °C 
suivie de revenu à 650 ou 720 °C. 

L'addition de niobium à ces aciers augmente leur résistance 
et tenue au fluage. 


Le chauffage prolongé à 450 ou 500 °C des aciers à tencur élevée en chrome 
provoque une poussée de fragilité. Ce type particulier de fragilité s'appelle 
fragilité à 475 °C, et on ne sait pas encore comment l’éliminer. 


3. Aciers et alliages à structure 
austénitique 


Aciers austénitiques. Les éléments d'alliage principaux de ces aciers 
sont le chrome, le nickel et le manganèse qui assurent la formation 
d’une structure austénitique stable. Pour assurer la dureté de l’aus- 
ténite, l’acier est additionné de molybdène, de tungstène, de vana- 
dium, de titane, de niobium. d'aluminium, de hore, d'azote qui 
renforcent la stabilité des liaisons interatomiques, élèvent la tempé- 
rature de recrislallisation de la solution solide et forment des compo- 
sés intermétalliques et des carbures stables contre la coulescence, 
qu'on appelle éléments durcissants. Ces aciers conviennent pour 
le service aux températures allant jusqu'à 650 ou 700 °C. 

La tenue à chaud élevée des aciers austénitiques est assurée 
par le traitement thermique. 

Il consiste en {) une trempe à température élevée (1 140 
à 1 200 °C) avec refroidissement à l’eau qui assure l'obtention d’une 
solution solide sursaturée à une phase (austénite) et 2) un revenu 
à haute température à 700 ou 800 °C (vicillissement) qui provoque 
la précipitation des particules dispersées de carbures et de compo- 
sés intermétalliques. La durée du vieillissement varie de 10 à 16 h, 
sa température doit être supérieure à celle du service des pièces. 

Le Tableau 37 donne la composition de certains aciers austé- 
nitiques réfractaires. Ils peuvent être rangés dans deux catégories : 

aciers à structure  austénite + carbures  (4X14H14B2M, 
4X15H7T7742MC) dont la bonne tenue à chaud est assurée par 
le durcissement de l'austénite résultant de la précipitation des 
carbures dispersés ; 
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aciers à structure  austénite + composés  intermétalliques 
(OX12H20T3P) dont la tenue à chaud élevée s'obtient par 
la précipitation, lors du vieillissement ou en service aux hautes 
températures, des composés intermétalliques du type Fe,Ti, Ni3Ti 


Gin ) kg imm? 


500 600 700 800 900 
Température de l'essai, "© 


Fig. 247. Modification de la résistance de longue durée (100 h) des aciers et 
alliages réfractaires en fonction de la LÉPÉTAEUEE de l'essai (d’après F. Khimou- 
chine) 


ou de la phase intermédiaire &’. Les aciers de cette classe, et notam- 
ment l'acier X12H20T3P, sont encore plus résistants à chaud. 

La figure 247 matérialise les données sur la résistance de longue 
durée (100 h) de certains aciers réfractaires austénitiques. 


L'inconvénient de nombreux aciers austénitiques (de même que des aciers 
ferritiques) à haute teneur en chrome est leur fragilisation qui survient sous 
l’action des températures élevées (500 à 800 °C) et qui s'appelle fragilité à chaud. 

La cause essentielle de la fragilité à chaud est apparemment la précipita- 
tion à partir de la solution d’une phase o solide mais fragile (combinaison 
FeCr) qui est susceptible de dissoudre le molybdène, le tungstène, l'aluminium, 
le nickel en quantités importantes; la phase © est précipitée dans le cas des 
séjours prolongés, ce dépôt est plus intense pour la ferrite que pour l'austénite; 
c'est pourquoi la formation de la phase @& dans les aciers austénitiques au chrome- 
nickel contribue à la précipitation de la phase 6. La quantité de phase © aug- 


27—850 
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mente lorsque l'acier est allié au molybdène, titane, silicium et à d’autres 
éléments alphagènes. 

L'’addition de terres rares à l'acier élimine presque complètement la fragi- 
lité à chaud et augmente la plasticité des aciers austénitiques au chrome-nickel. 

Lorsque la teneur en molybdène ou en molybdène et en titane est élevée, 
ces aciers peuvent donner lieu à la fragilisation provoquée par la formation 
de la phase y. Cette phase est un compost intermétallique complexe du fer avec 
le molybdène (titane) à réseau cubique complexe; la phase 4, de même que la 
phase ©, précipite aux joints du grain. 
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CHAPITRE XVIII 


Aciers aux propriétés 
physiques particulières 


On y rapporte un grand nombre d’aciers variés, quant à leur compo- 
sition, et qui se distinguent par certaines propriétés physiques 
(résistance électrique élevée, propriétés magnétiques, etc.). Dans 
ce qui suit nous allons étudier certains alliages caractéristiques 
de ce groupe. 


1. Alliages résistants à l'oxydation 

à chaud à résistivité élevée 
On range dans cette catégorie les alliages et les aciers (GOST 9232-59) 
prévus pour la fabrication du fil et des bandes faisant partie 
des éléments de chauffage (fours par exemple). A cet effet, on recourt 
largement aux aciers ferritiques à teneur en chrome et aluminium * 
qui augmentent brusquement la tenue à l'oxydation à chaud et la 
résistance électrique (X13104 dit fechral, OX23105, 0X27105A), 
ainsi qu'aux alliages au chrome-nickel (nichromes) X15H60 
et X20H80. La résistivité de l’alliage X20HS80 est de 1,11 ; de l’al- 
liage OX23105, de 1,37 @ mm‘/m et la tenue à l'oxydation à chaud, 
de 1 000 (X13104) à 1 200 °C (0X23105A). 


2. Aciers et alliages à aimants 

Il convient de distinguer deux groupes d’aciers et d'alliages magné- 
tiques: a) pour aimants permanents et b) pour tôles magnétiques. 

Aciers et alliages pour aimants permanents. Les alliages de ce 
groupe doivent avoir une force coercitive H, et une induction réma- 
nente B,. importantes qu’ils doivent garder pendant une grande 
durée. 

Le Tableau 38 résume leurs propriétés magnétiques et indique 
leur composition. 

Les aciers au chrome de ce groupe se prêtent aisément à l’usinage 
et au formage sous pression et s’emploient pour des aimants de 


* Dans un acier à haute teneur en chrome, l’aluminium fait grossir le 
grain et confère à l'acier une fragilité élevée. C'est pourquoi sa teneur ne doit 
pas dépasser 5 à 7 %. 
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forme complexe. Les valeurs élevées de H, et de B, de l'acier s’obtien- 
nent par trempe suivie de revenu (vieillissement) à 100 °C pendant 
10 à 24 h. Le revenu diminue quelque peu la force coercitive, mais 
assure en service la stabilité des propriétés magnétiques. 

L'acier au chrome-tungstène E7B6 après un traitement analogue 
reçoit des propriétés magnétiques plus élevées et pratiquement est 
plus employé. 

Les aciers au cobalt ont une force coercitive plus grande, leur 
induction rémanente étant quelque peu plus basse. Il en résulte 
que la puissance des aimants augmente brusquement (B,.-H.). 


s 


Le séjour à 700 ou 900 °C des aciers au chrome et surtout au tungstène, 
nécessaire pour le recuit ou la chauffe pour l’estampage, « détériore » l'acier 
magnétique, phénomène qui se manifeste par une diminution nette de la force 
coercitive. Ces températures provoquent la coalescence des carbures et la for- 
mation des carbures stables WC et WC difficiles à dissoudre dans l’austénite 
(acier E7B6). C'est pourquoi lors de la trempe ultérieure la teneur de la marten- 
site de l’acier en carbone et en éléments d'alliage devient plus faible, alors que 
les carbures grossissent. 

Cet inconvénient peut être corrigé par normalisation avec un bref séjour 
à 1 000 ou 1 050 °C pour l'acier EX, et à 1 180 ou 1 250 °C'pour l'acier E7B6. 

Pour diminuer la dureté de l'acier E7B6, le recuit est remplacé par un reve- 


nu à haute température entre 660 et 680 °C, et dans le cas de l’acier EX9K15M, 
entre 800 et 820 °C. 


Le revenu à haute température nécessaire pour diminuer la dureté et la 
chauffe nécessaire pour assurer le cintrage des aimants sont susceptibles d’alté- 
rer les propriétés magnétiques des aciers au cobalt. Pour y parer, les aimants 
sont soumis à un traitement plus complexe. On les trempe d’abord à l’air à 
une température élevée (1 200 à 1 220 °C) pour obtenir une dissolution plus 
complète des carbures, puis ils sont soumis au revenu à 700 °C, après quoi ils 
subissent une trempe normale à 1 030 ou 1 050 °C (EX5K5 à 950 °C) et un 
refroidissement dans l'huile. 


Les alliages de fer, aluminium, nickel et cobalt et surtout l’alliage 
magnico ont la puissance magnétique maximale (Tableau 38). 

L'alliage magnico est très dur et fragile et ne supporte pas la 
déformation et l’usinage; c’est pourquoi les aimants en cet alliage 
se font par moulage qui ne peut être suivi que de la rectification 
avec arrosage abondant. Ensuite les pièces sont soumises à un 
traitement thermique spécial. Elles sont chauffées à 1 300 °C et 
refroidies avec une vitesse de 5 °C/s dans un champ magnétique 
d’une intensité de 2 000 à 3 000 Oe appliqué dans le sens le plus 
important pour l’aimant de configuration considérée, puis l’aimant 
est soumis au revenu à 600 °C. 


Aciers pour tôles magnétiques 


Ces aciers s’emploient pour les noyaux des transformateurs, des 
rotors et des embouts des pôles des machines électriques, ainsi 
que pour les noyaux des valves, des relais, des appareils de mesure 
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et d’autres pièces des circuits magnétiques. Les aciers pour tôles 
magnétiques doivent avoir une faible force coercitive, une haute 
perméabilité magnétique u et des pertes par hystérésis négligeables. 

Pour réduire au minimum la force coercitive et augmenter la 
perméabilité magnétique u, le matériau ferromagnétique doit avoir 
une structure homogène (métal pur ou solution solide) et être purifié 
des impuretés et inclusions. 


Tableau 39 
PROPRIÉTÉS MAGNÉTIQUES DU FER 


Teneur! Perméabilité | Perméabliité | induction Force coer- 
Type du fer en C, Initiaie, maximale rémanente citive 41, 


%, Gs/0c 


Carbonyle .. î 20000 à 21 000/5 500 à 6 000 0,08 
Electrolytique 100 à 15 000 10 500 0,36 
Techniquement 

5 500 jusqu'à 1,2 


Les impuretés les plus nocives sont le carbone (sous forme de 
Fe,C), l'oxygène et le soufre. 

La perméabilité magnétique augmente lorsque le grain de 
ferrite est plus gros. Même un faible écrouissage réduit fortement pu 
et accroît H.. C’est pourquoi le matériau doit être recristallisé 
complètement pour éliminer les contraintes internes dues à l’écrouis- 
sage. 

“Le fer pur peut servir également de matériau magnétique. Plus 
il est pur, meilleures sont ses propriétés magnétiques (Tableau 39). 

Le fer techniquement pur s'emploie pour la fabrication des noyaux 
continus dont le service a lieu dans les conditions d’un flux magné- 
tique d’une force permanente, lorsque les pertes par courants tourbil- 
lonnaires sont négligeables. Le fer carbonyle particulièrement pur 
est mis en œuvre pour la confection des noyaux de haute fréquence 
en poudre de fer comprimée avec un liant constitué d'un isolant 
électrique. 

Les alliages de fer avec du silicium (0,8 à 4,8 %) à faible teneur 
en carbone (0,05 à 0,005 %) s’emploient également à une large 
échelle comme matériau pour tôles magnétiques. 

Le silicium en formant avec le fer une solution solide augmente 
la résistance électrique et donc diminue les pertes par courants 
tourbillonnaires; le silicium augmente de plus la perméabilité 
magnétique, abaisse quelque peu la force coercitive et les pertes par 
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hystérésis en provoquant le grossissement du grain, l’action gra- 
phitisante et une meilleure désoxydation de l’acier. 

Le silicium diminue pourtant l'induction dans des champs 
puissants et augmente la fragilité, surtout lorsque sa teneur atteint 
3 ou 4 %. 

Le T'ableau 40 indique les nuances de l’acier électrique livré 
après recuit sous forme de tôles laminées à chaud ou à froid. 


Tableau 40 


NUANCES ET DESTINATION DES TÔLES MINCES EN ACIER ÉLECTRIQUE 
(GOST 802-584) 


Nuance de l'acier Si, % Destination 


Teneur en | 


911 *, 912, 913, | 0,8 à 1,8 | Rotors et pôles des machines électriques 
91100, 91200, à courant continu, rotors et stators des 
91300 moteurs électriques (puissance jusqu'à 

100 kW), conducteurs magnétiques des 
installations et des appareils 


921, 922 1,8 à 2,8 | Stators et rotors des moteurs électriques 
(puissance de 100 à 400 kW), rotors des 
moteurs électriques d'une puissance de 
4 000 à 10 000 kW 


931, 932, 944, | 2,8 à 3,8 | Rotors et stators des moteurs électriques 
93100, 93200, (puissance de 400 à 1000 kW), rotors 
9310, 9320, des moteurs électriques de 1000 à 
3330 10000 kW, des transformateurs de faible 

puissance (931, 332). Gros transforma- 
teurs de puissance de grosses machines 
électriques, valves de saturation des 
transformateurs de courant (:310, 3320, 
93330) ns 


941, 942, 943, | 3,8 à 4,8 | Conducteurs magnétiques de grasses ma- 
94h, 945, 946, chines électriques, transformateurs de 
947, 948 puissance (341, 942, 343), utilisation à 

des fréquences accrues (944), transfor- 
mateurs d'entrée, filtres (345, 946) 


* 9 — initiale du mot électrique en russe: le premier chiffre (1 à 4) indique la 
teneur en Si, %: le deuxième (1 à 8) donne les propriétés magnétiques assurées d'a- 
près GOST 802 - 58: 0 signifie un acier laminé à froid à texture à propriétés magné- 
CAR ES orientée dans le sens du laminage et ON un acicr laminé à froid peu 

xturé. 


Pour assurer la recristallisation et le grossissement du grain 
ainsi que pour brûler le carbone, les tôles en acier électrique subissent 
un recuit spécial. Les meilleurs résultats sont obtenus avec le recuit 
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dans l'hydrogène (ammoniac dissocié) ou sous vide à 4 100 ou 1200 °C 
pendant 20 à 40 h. Après laminage on se borne le plus souvent à 
effectuer le recuit à 750 ou 800 °C pendant 2 h. 

Alliages à haute perméabilité initiale u,. Ces alliages s'emploient 
dans l’industrie des appareils électrotechniques à basse tension 
(téléphonie, radio, etc.). Ils doivent être susceptibles de se magnétiser 
fortement dans des champs magnétiques très faibles. Ce sont les 
propriétés qui caractérisent les alliages de fer et de nickel dits 
permalloys. Ils contiennent 45 à 80 % Ni, et certains d'entre eux 
sont additionnés en outre de molybdène (ainsi que de chrome et 
de manganèse). 

L'’alliage à perméabilité magnétique maximale (no = 50 000 et 
Umax — 300 000 Gs/Oe) est le TIHMA qui contient 79 % Ni et du 
molybdène. Il s'emploie pour les noyaux des transformateurs, les 
valves des amplificateurs magnétiques et les écrans magnétiques. 

Les propriétés magnétiques de ces aciers sont fortement altérées 
par le laminage, le découpage et l’estampage. Pour les améliorer, 
les permalloys subissent après usinage un recuit à haute température 
à 1 100 ou 1 300 °C, le mieux sous vide ou dans l'hydrogène. 


3. Aciers amagnétiques 


Il existe de nombreux appareils dont certaines pièces doivent se 
faire en matériaux amagnétiques. Autrefois on recourait dans ce 
but aux métaux non ferreux (laiton ou bronze). De nos jours on 
utilise largement des aciers austénitiques (4, = 1,05 à 2 Gs/Oec). 

A cet effet, on emploie l'acier 2X18H9 (usité également comme 
inoxydable, p. 404) et des aciers austénitiques moins coûteux, 
dont une partie de nickel est remplacée par le manganèse. 


4. Alliages aux propriétés 
dilatométriques et thermoélastiques 
déterminées 


Comme matériau à dilatation thermique déterminée on emploie 
les alliages de fer et de nickel. Leur coefficient de dilatation linéaire 
est fonction d’une relation complexe (fig. 248); la modification 
de la teneur en nickel permet d'obtenir des alliages à coefficient 
de dilatation linéaire varié. 

Les étalons de longueur et les pièces des mécanismes de préci- 
sion se font en alliage à 36 % Ni (H36) qui s'appelle invar. Comme 
on le voit de la figure 248, sa dilatabilité linéaire est la plus faible 
(æ — 1,5 X 10-$) et change pratiquement peu dans l'intervalle de 
0 à 100 <C. 

L'alliage à 48 % Ni s'appelle platinite; sa dilatabilité est la 
même que celle du verre et du platine (9 à 10 x 10); il s'emploie 


L 
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pour fabriquer des électrodes des lampes à incandescence, des cadres 
des verres optiques, des pièces de radio, etc. 

On range également dans cette classe les alliages à faible coeffi- 
cient thermoélastique. Ces alliages s'’emploient pour les ressorts 
des appareils de précision, des montres, des gravimètres et pour 


Coeffictent de dilatation linéatre. (110 


10 20 30 49 50 60 70 680 90 100 
Teneur en nciel, % 


Fig. 248. Coefficient de dilatation linéaire des alliages Fe-Ni 


d’autres éléments élastiques dont le module d'élasticité doit être 
invariable dans un intervalle de températures déterminé. Parmi 
les alliages susceptibles de satisfaire à ces prescriptions il y a entre 
autres H355XMB dit élinvar dont voici la composition: 1,14 à 
1,26 % C; 0,8 à 0,9 % Mn; 8,5 à 9,5 Cr; 34,3 à 35,7 % Ni: 0,55 à 
0,85 % W et 1,8 à 2,2 % Mo. Les propriétés mécaniques de l’élinvar 
sont: R — 80 à 90 kg/mm’; À = 15 à 20%; p — 16 000 à 
17 000 kg/mm°, il se distingue par un faible coefficient thermoélasti- 
que. 
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CHAPITRE XIX 


Nickel, cobalt et leurs 


alliages 


1. Nickel 


Le nickel est un métal d’une couleur argentée. Il a un réseau cubique 
à faces centrées (a — 3,517 kX). Son point de fusion est de 4 455 °C; 
sa densité 8,907 g/cm°. Jusqu'à 360 °C (point de Curie) le nickel 
<st ferromagnétique. Sa résistivité électrique est de 0,0684 Q mm°/m, 
la conductibilité thermique 0,142 cal/cm s °C et le coefficient de 
dilatation linéaire 13,3 X 10-8 à 100 °C. 

Le nickel est livré en cinq nuances qui se distinguent par leur 
pureté: HO (99,99 % Ni + Co); H1 (99,93 %); H2 (99,9 %); 
H3 (98,6 %) et H4 (97,6 %). Ses inclusions principales sont Co 
de 0,005 (HO) jusqu'à 0,7 % (H3 et H4), Fe, Cu, Mn, Si, C, O, 
Pb, Zn, etc. 

Ses impuretés sont S, Pb, Bi, Sb. Ils forment aux joints des 
grains des phases aisément fusibles qui dégradent fortement la 
résistance à chaud du nickel et rendent plus difficile son formage 
à chaud. 

Le nickel possède une résistance à chaud élevée (jusqu’à 1 100 
ou 1 150 °C) et une forte résistance à la corrosion dans des milieux 
comme l'atmosphère, l’eau douce, l’eau de mer, les alcalis, les 
acides organiques dilués, etc. Les propriétés mécaniques du nickel 
pur sont: u — 22 000 kg/mm®; R=28 à 30 kg/mm°; À =35 à 40 % 
et HB 65 à 70. 

Le nickel se prête bien au forgeage et laminage, permet le soudage 
et le brasage. On en fabrique des tôles, des plats, des barres, du fil 
et des tubes. Le nickel s'emploie pour confectionner des appareils 
chimiques, des chambres de combustion des turbines à gaz, dans 
l'industrie alimentaire et médicale, ainsi que dans l’industrie du 
vide, car l'élasticité de sa vapeur est faible et il ne s'évapore pas 
dans un vide poussé *. 


* Le nickel se prête bien au dégazage, c'est pourquoi il ne compromet pas 
le vide des appareils. 
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2. Alliages de nickel 


Les alliages de nickel qui se distinguent par une résistance à l’oxyda- 
tion à chaud, une tenue à chaud et à la corrosion élevées s’emploient 
dans les domaines de l’industrie les plus variés. 

Alliages au nickel résistants à l'oxydation à chaud. Pour obtenir 
une tenue à l'oxydation à chaud élevée on ajoute au nickel 15 à 
30 % de chrome. La résistance élevée à l'oxydation des alliages 
Ni-Cr s'explique par la formation à leur surface d’une pellicule 
compacte de Cr,O, ou de NiOCr,0;. L'addition d'aluminium ou de 
titane améliore encore la résistance à l'oxydation à chaud. La 
soudabilité de ces alliages est suffisante, ils conviennent pour la 
fabrication des tôles servant pour emboutissage profond, cin- 
trage, etc. 

Les alliages de nickel résistants à l'oxydation à chaud les plus 
employés sont XH60B (23,5 à 26,5 % Cr; 0,3 à 0,7 % Ti et 13 à 
16 % W) et XH70I0 (26 à 29 % Cr; 2,6 à 3,5 % Al; <0,3 % Ce 
et < 0,1 % Ba). L'addition de cérium et de baryum augmente 
la résistance à l'oxydation à chaud dans les conditions de variations 
du régime thermique. L’alliage XH60B est utilisé pour les tubes 
de flamme des chambres de combustion des turbines, les chambres 
de réchauffe et d’autres pièces dont le service a lieu à 850-1 000 °C. 
Pour des températures plus élevées (1 100 °C), on emploie l'alliage 
XHY70i0. Les propriétés mécaniques à chaud de ces alliages ne 
sont pas importantes. 

Alliages résistants à l’oxydation à chaud à résistivité élevée. Les 
solutions solides à base de nickel ont une résistance électrique élevée. 
Les alliages de ce type les plus usités sont ceux du nickel avec du 
chrome qui s’appellent nichromes. Leur résistivité électrique est 
40 fois celle du fer pur technique. Le meilleur nichrome est l’alliage 
X20H80. Pour rendre les nichromes moins onéreux et améliorer 
leurs propriétés technologiques, une partie de nickel est remplacée 
par le fer. Les nichromes contenant du fer s'appellent ferronichromes. 
Le ferronichrome X15H60 est très employé, sa teneur en fer est 
de 25 %. La résistivité électrique du nichrome (ferronichrome) 
varie de 1.0 à 1,2 Q mm°/m, et il résiste à l'oxydation à chaud 
jusqu’à 1 000 ou 1 100 °C. 

Les nichromes s’emploient pour la fabrication des éléments 
chauffants des fours électriques et des pièces à haute résistance 
ohmique. 

Alliages réfractaires de nickel. Ces alliages de nickel ont reçu 
le nom de rimonics. Ils s'emploient pour la fabrication des pièces 
chargées (aubes, disques et pièces de fixation des turbines, par 
exemple) dont le service a lieu à 700-850 °C. Un nimonic typique 
contient environ 20 % de chrome qui accroît la résistance à l'oxyda- 
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tion à chaud; 0,5 à 1,0 % d'aluminium et 2,0 à 3,0 % de titane qui 
durcissent l’alliage par vieillissement. Il est fréquent que les nimonics 
sont alliés au molybdène et au tungstène qui augmentent l'allure 
réfractaire de la solution solide en ralentissant la diffusion et élevant 
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g. 249. Résistance de longue durée des alliages à base de nickel: 
a — alliage XH77TIOP ; b — alliage XH70BMTI 


la température de recristallisation. De faibles additions de bore 
et de cérium (jusqu’à 0,02 %), en fixant les impuretés en combinai- 
sons difficilement fusibles, consolident les joints des grains. Les 
alliages les plus réfractaires sont XH7OBMTIO et XH77TIOP 


(Tableau 41). La figure 249 indique la résistance de longue durée 
des alliages à base de nickel. 
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Les meilleures propriétés réfractaires des nimonics s’obtiennent 
par trempe à 4 080 ou 1 200 °C * et vieillissement ultérieur pendant 
10 à 16 h à 700-850 °C. La trempe déclenche la formation d'une 
solution y sursaturée à réseau cubique à faces centrées (a — 3,57 kX). 
Pendant le vicillissement, la solution + se décompose en précipitant 
des particules dispersées de phase +’ ayant à la base la combinaison 
Ni: (Al, Ti) à réseau cubique à faces centrées (a — 3,60 kX). Un 
vieillissement encore plus long à 850 ou 900 °C forme une phase n 
(Ni,Ti) à réseau hexagonal. 

Après trempe et vieillissement, les nimonics prennent la structure 
à gros grains de la phase + dans laquelle sont dispersées uniformément 
les particules de phase Y’. 

La déconsolidation des nimonics à 700 ou 850 °C est très lente, 
car la solution y a une température de recristallisation élevée, 
alors que la phase y’ est stable à la coalescence. C'est ce qui détermine 
les propriétés réfractaires des nimonics. Il arrive également qu’on 
utilise des alliages de nickel coulés, leur limite de résistance de 
longue durée étant quelque peu supérieure à celle de ces alliages 
à l’état corroyé. 

Alliages de nickel résistants aux acides. Les alliages de nickel 
avec le cuivre appelés monels, HM3KMn-28-2,5-1,5** par exemple, 
ont une parfaite tenue à la corrosion, une charge de rupture élevée 
(45 à 65 kg/mm°?) et une plasticité (A — 25 à 30 %). L'alliage 
HM}KMu-28-2,5-1,5 s'emploie dans la construction navale, dans 
l'industrie de transformation du pétrole et l'industrie pharmaceutique. 

Les alliages de nickel avec du chrome (14 à 17 %) et du fer 
(6 à 10 %) s'appellent inconels. Ces alliages s'emploient pour fabri- 
quer des pièces variées devant avoir une haute résistance, une bonne 
tenue à la corrosion et qui travaillent dans des milieux oxydants 
aux températures élevées (jusqu’à 800 °C). 

Les alliages de nickel et de molybdène (20 à 30 %) s'appellent 
hastelloys (H60M20, H65M27); ils sont très résistants à l'acide 
sulfurique et surtout à l'acide chlorhydrique. Pourtant, après un 
chauffage à 600-850 °C, ces alliages sont susceptibles de corrosion 
intercristalline. L’addition à ces alliages de niobium et de vanadium 
diminue cette susceptibilité. 

Les alliages de nickel et de molybdène contiennent parfois du 
fer (7 à 20 %) qui améliore l'aptitude au corroyage, ainsi que du 
chrome et du tungstène qui améliorent la tenue à l'oxydation 
à chaud. La combinaison optimale de la tenue à la corrosion et de 


*“ Parfois l'alliage XH70BMTIO, par exemple, subit une double trempe, 
d’abord à 1 190-1 200 °C, puis à 1 050 °C. Le refroidissement se fait à l'air. 
** Les lettres sont les initiales de nickel (H), cuivre (M), fer(5li), manganèse 
(Mu) en russe. Les chiffres indiquent la quantité des éléments d’alliage en pour 
cent. 
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la ductilité s'obtient après trempe.à 4 150 ou 1 175 °C à l'eau ou à 
l’air. Les hastelloys se prêtent assez bien cu corroyage, à l’usinage 
et au soudage. 

On les emploie pour fabriquer des appareils et des pièces prévus 
pour travailler dans des milieux très agressifs. 

Autres alliages de nickel. Les alliages de nickel avec du manga- 
nèse (HMun2,5 et HMn5) sont largement usités pour les électrodes 
des bougies des moteurs à combustion interne, les filaments des 
lampes à résistance électrique et les grilles des tubes radio. Le 
manganèse augmente la tenue à la corrosion, désoxyde l'alliage 
et assure son dégazage, ce qui rend plus facile l'obtention des demi- 
produits (plats, fils). 

Pour la fabrication des pièces des appareils électriques à vide 
et électrotechniques on emploie l'alliage de nickel et de silicium 
HKO,2; pour les cathodes des lampes radio la teneur en silicium 
est poussée jusqu’à 3,0 %. 

Pour la fabrication des électrodes qui forment un couple thermique 
à force électromotrice élevée, on recourt aux alliages chromel 
(HX9,0) et alumel (HMnAK2-2-1). 

Les alliages de nickel s'emploient également comme des maté- 
riaux pour tôles magnétiques. 


3. Cobalt et ses alliages 


Le point de fusion du cobalt est de 1 495 °C, sa densité 8,9 g/cm°. 
Il existe sous deux formes allotropiques. Jusqu'à 477 °C, Co, a un 
réseau hexagonal. Aux températures plus élevées le cobalt prend 
la forme de Cog au réseau cubique à faces centrées (a — 3,54 kX). 
Jusqu'à 1 115 °C (point de Curie), le cobalt est ferromagnétique. 
Sa conductibilité thermique est de 0,1299 cal/cm s °C; sa résistivité 
électrique 0,062 Q mm°/m. Il résiste bien à la corrosion dans l’eau, 
l'atmosphère, les alcalis et les acides. Les propriétés mécaniques 
du cobalt forgé et recuit sont: RÀ — 50 kg/mm®°, À = 3,5 % et 
HB = 154. 

Il existe quatre nuances du cobalt en fonction de la pureté: KO 
(99,98 % Co); K1 (99,25 %) ; K2 (98 %) et K3 (97,0 %). L'emploi du 
cobalt métallique est limité. On en fait des disques pour les antica- 
thodes des tubes radiologiques. Une grande quantité de cobalt est 
utilisée pour fabriquer des aciers et d'autres alliages. Aux Etats-Unis, 
on utilise des alliages au cobalt réfractaires coulés dits vitalliums 
(0,2 à 0,35 % C; 25 à 30 % Cr; 1,5 à 3,5 % Ni; 4,5 à 6,5%Mo, le 
reste étant le cobalt)*. Ces alliages s'emploient pour la fabrication 
des ailettes des turboréacteurs coulées par la méthode de moulage 


* En U.R.S.S., l'alliage de ce type correspond à la nuance JIK4. 
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de précision. Le durcissement des alliages au cobalt est assuré par 
les carbures du type (Cr, Mo).:C. Pour consolider les joints des 
grains, le vitallium est additionné de bore (jusqu’à 0,1 %). Parfois, 
on utilise les alliages au cobalt forgés. Le plus souvent on emploie 
l'alliage S-816 (Etats-Unis) d’une composition de 0,38 % C; 
1,2% Mn; 20%Cr; 20% Ni; 4,0% Mo; 4% W; 4% Nb. Les propriétés 
réfractaires élevées s'obtiennent par trempe à 1 150 ou 1 200 °C 
et vieillissement à 750 ou 800 °C. Les alliages au cobalt sont très 
chers. En U.R.S.S., ils sont remplacés avec succès par des alliages 
moins onéreux à base de nickel. 
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CHAPITRE XX 
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Métaux difficilement 
fusibles et leurs 
alliages 


Ce groupe de métaux acquiert un intérêt particulier par suite de la 
construction des fusées, des vaisseaux cosmiques et des piles atomi- 
ques, dont certains ensembles et pièces travaillent aux températures 
comprises entre 1 500 et 2 500 °C. 

Les métaux de ce type les plus importants sont Mo, W, Cr, 
Ta, Nb et Zr. 

Les métaux difficilement fusibles à l’état compact sont fabriqués 
soit par la méthode de la métallurgie des poudres, soit par fusion 
à l'arc électrique ou électronique sous vide (10-% à 10-5 mm Hg). 
Au chauffage, de nombreux métaux difficilement fusibles se corrodent 
facilement. C’est pourquoi il est fréquent que pour obtenir des 
demi-produits de qualité, le chauffage et le corroyage s'effectuent 
sous vide ou dans des atmosphères de protection. 

La déformation des ébauches coulées de molybdène, de tungstène 
et de chrome à structure dendritique grossière s’effectue sous pression 
aux températures élevées comprises entre 1 600 et 1 800 °C. Le 
corroyage (laminage, estampage, etc.) des ébauches pressées s'effectue 
à des températures plus basses. 

Dans certains cas les pièces sont fabriquées par moulage de 
précision. 

Les métaux difficilement fusibles à réseau cubique centré (CS) 
sont fragiles à froid. Les additions, surtout O,, C, N,, H, qui 
forment avec eux des solutions solides d'insertion, élèvent brusque- 
ment la température de transition. Après le corroyage aux tempéra- 
tures inférieures à celle de la recristallisation, la température de 
transition baisse. C’est pourquoi les métaux difficilement fusibles 
s’emploient plus souvent à l'état écroui. 

Pourtant, le soudage est alors rendu difficile. Dans la zone de 
l'action thermique, le métal subit la recristallisation et devient 
plus fragile. L'utilisation des métaux difficilement fusibles pour 
des pièces dont le service a lieu dans les conditions de températures 
élevées doit prévoir une protection contre la corrosion. À cet effet, 
on recourt à la siliciuration, ainsi qu’à l’émaillage (protection par 
les silicates), aux revêtements céramiques, au revêtement électrolyti- 
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que d’abord par le chrome puis par le nickel, au placage par des 
alliages nickel-chrome, etc. 

La majorité des métaux difficilement fusibles (Ta, W, Mo) se 
comportent bien dans le vide même aux températures élevées. 
L'exception n’est que le chrome qui s’évapore facilement aux tempé- 
ratures supérieures à 1 500-1 700 °C. Il convient d’en tenir compte 
en appréciant le comportement des matériaux dans le cosmos. 


1. Molybdène et ses alliages 


Le molybdène se distingue par 1) les températures de fusion et de 
recristallisation élevées ; 2) une bonne tenue à chaud ; 3) Ja stabilité 
aux modifications brusques de température ; 4) la section relative- 
ment faible de la capture des neutrons, qui le rend utilisable pour 
la fabrication des piles atomiques. L'inconvénient du molybdène 
et de ses alliages est leur corrosion facile aux températures supérieures 
à 600 °C et leur fragilité à froid. La siliciuration préserve le molyb- 
dène contre la corrosion jusqu'à 1 600 °C. 

Presque tous les éléments d’alliage contribuent à la fragilisation 
du molybdène. Pour le rendre plus réfractaire tout en assurant une 
plasticité suffisante, on lui ajoute du zirconium et du tilane à raison 
de 0,5 %. Les alliages ainsi obtenus sont des solutions solides 
monophasées. La température de recristallisation de ces alliages 
varie de { 300 à 1 400 °C. c'est-à-dire elle est de 200 à 300 °C supé- 
rieure à celle du molybdène. 

En U.R.S.S.. on fabrique des alliages monophasés à faible 
teneur en éléments d'alliage des nuances BM1, IIM2 et BM2. La 
résistance de longue durée (100 h) de l’alliage BM2 à 1 200 °C est 
de 23 kg/mm?, et de BM1 de 8 à 10 kg/mm*. La charge de rupture 
de ces alliages a vec l'augmentation de la température de 20 à 2000 °C 
diminue de 80 à 3 ou 4 kg/mmè. 

Les alliages BM1 et LIM2 s'emploient pour fabriquer des barres. 
des tôles et des tubes, et les alliages BM2 des barres, des pièces 
matricées et estampécs. 

Les alliages à teneur accrue en éléments d’alliage (Ti, Zr, Nb. 
C, etc.) ont une structure à phase hétérogène et peuvent être durcis 
par traitement thermique. Ces alliages sont moins plastiques mais 
très réfractaires. Certains alliages complexes ont une résistance de 
longue durée (100 h) qui atteint 23 kg/mm* à 1 300 °C. 

Après un traitement spécial, le molybdène et ses alliages peuvent 
obtenir une usinabilité et une soudabilité convenables. 

Le molybdène métallique s'emploie pour des tôles d'anode, 
des grilles, des ressorts des cathodes et d’autres pièces de l’industrie 
radiotechnique et des lampes électriques. Les alliages au molybdène 
très réfractaires s’emploient pour la confection des pièces qui 
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travaillent aux températures comprises entre 1 100 et 1 800 °C et 
pour une courte durée (jusqu’à 5 minutes), à 2 300-2 500 °C. Ainsi, 
on les utilise pour des pièces très chargées des turbines à gaz, le 
revêtement des vaisseaux cosmiques, les éléments des fusées, des 
satellites artificiels et des piles atomiques. Le molybdène s'emploie 
également pour les échauffeurs des fours à vide qui fonctionnent 
sous atmosphère contrôlée. 


2. Tungstène et ses alliages 


La caractéristique particulière du tungstène est ses propriétés réfractai- 
res bien marquées. Sa résistance aux hautes températures dépasse celle 
de tous les métaux. Les inconvénients qu’il présente sont la densité 
élevée, la fragilité à froid et la susceptibilité à la corrosion aux 
températures supérieures à 400 ou 500 °C. 

Le tungstène métallique s'emploie pour la fabrication des fila- 
ments de lampes à incandescence, des cathodes de tubes à rayons X, 
des éléments chauffants et des écrans des fours à vide à température 
élevée, des contacts d'appareillage électrique, etc. 

L'utilisation du tungstène dans la technique des fusées et des 
moteurs à réaction pour l'exécution des pièces travaillant aux hautes 
températures (jusqu’à 2 500-2 700 °C), ainsi que dans l'industrie 
atomique, est grosse de promesses. 

Le tungstène fait également partie des alliages. Les plus 
usités sont les alliages au tungstène à 25 ou 35 % Re. Le 
rhénium baisse la température de transition, accroît la plasticité 
à l’ambiante et améliore la soudabilité. A l’état coulé et à la tempé- 
rature ambiante ces alliages ont les caractéristiques mécaniques 
suivantes: R—218 kg/mm? et A —6%, et à 1 650°C, 
R = 21 kg/mm® et À — 9 %. Les alliages W-Re s’emploient pour 
les contacts électriques. L'alliage au tungstène titrant 15 % Mo 
présente de bonnes propriétés. Il convient pour le service aux tempé- 
ratures allant jusqu’à 3 000 °C, et on le recommande pour la fabrica- 
tion des tuyères des moteurs à fusées. 


3. Chrome et ses alliages 


Le chrome technique (X0, X1 et X2) contenant 98,5 à 97,0 % Cr 
s'emploie comme addition à l'acier et aux alliages à base de nickel 
et de cobalt. Le chrome d’une pureté élevée (à teneur en inclusions 
ne dépassant pas 0,015 %) est plastique aux basses températures, 
on l'utilise comme un matériau de construction. Le chrome et 
ses alliages se distinguent par une forte résistance à la corrosion 
dans des milieux agressifs (eau de mer, acide mitrique, etc.) 
et de bonnes propriétés réfractaires. Pour le rendre encore plus 
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réfractaire, on ajoute du fer (jusqu’à 10 %) ou des quantités assez 
grandes (jusqu'à 1,0 %) de tantale, titane, niobium ou zirconium. 

En Union Soviétique, on emploie des alliages au chrome BX-2, 
BX-2H, B3-3 et BXII. Les alliages faiblement alliés BX-2 et BX-21 
sont plastiques; ils sont livrés sous forme de barres, plats et tôles. 
Ces alliages assurent à 1 150 °C une tenue de 10 h sous une charge 
de 8 à 10 kg/mm®, une tenue de 100 h sous une charge de 4 à 5 kg/mm® 
et une tenue de 1 000 h sous une charge de 2,0 kg/mm°. La charge 
de rupture des alliages à l’ambiante est de 35 à 40 kg/mm?° et 
à 1 150 °C de 15 à 18 kg/mm:°. Les pièces en alliage à forte teneur en 
éléments additionnés BX-3 sont fabriquées par moulage de précision, 
car l’alliage ne se prête pas au forgeage. L’alliage assure une résistance 
pendant plus de 100 h à 1 150 °C sous une charge de 15 kg/mm:. 
L'alliage BX-4 est plastique et n'est pas fragile à l’ambiante. Sa 
charge de rupture à +20°Cest de 110 à 115 kg/mm° et à 1 200 ©, elle 
diminue jusqu'à 10 kg/mm*. 

L'alliage peut s’employer à l'état coulé ou corroyé et être 
durci par traitement thermique. 

Les alliages au chrome, à l'exception de BX-2 *, peuvent travail- 
ler longtemps à 1 200-1 300 °C sans imposer de protection contre la 
corrosion. 

Les propriétés réfractaires à 4 100 ou 1 200 °C classent les 
alliages au chrome entre les alliages réfractaires à base de Fe, Ni 
et Co et les alliages à base de Mo, W et Nb. Les pièces en alliages 
au chrome peuvent assurer le service de longue durée à 1 100 ou 
1 200 °C en supportant de courtes surchauffes allant jusqu’à 1 500 
ou 1 600 °C. Les alliages au chrome à tenue élevée à la corrosion 
sont recommandés surtout pour les conditions d’un régime thermique 
stationnaire et en l’absence de charges dynamiques, comme c'est 
le cas des machines chimiques et énergétiques, par exemple. 


4. Tantale et ses alliages 


Le tantale est un métal d’un gris bleuté. Le métal pur est caracté- 
risé essentiellement par la combinaison d'une forte résistance et 
d'une plasticité même aux températures inférieures à —196 °C. 
Le tantale pur se prête aisément au corroyage (laminage, forgeage, 
pressage, etc.) à la température ambiante et permet des degrés de 
corroyage élevés. Sa soudabilité est très bonne, même lorsqu'il 
est additionné d’autres métaux, notamment de Nb, Mo, W, Ni, 
etc. Il est très stable dans des acides organiques et minéraux, de 
nombreuses solutions de sels et des métaux liquides (Zn, Na, Pb, 


* Aux températures élovées l’alliage BX-2 impose la protection contre la 
fragilisation liée à l'interaction chimique des couches superficielles du métal 
avec l'azote de l’air. 
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Bi, Hg, Mg, etc.). Au chauffage, il absorbe intensément les gaz, 
étant un bon dégazeur (« getter »). 

Les propriétés mécaniques du tantale sont déterminées par sa 
pureté. Avec l'augmentation de la teneur en O,, N:, H, et C qui 
forment aux joints des grains des oxydes, nitrures, hydrures et 
carbures, la résistance augmente et la plasticité diminue. 

L'écrouissage permet d'accroître la charge de rupture du tan- 
tale jusqu’à 95 ou 100 kg/mm®° en réduisant l'allongement jusqu’à 
2 ou 5 %. 

Les alliages au tantale les plus connus sont Ta +- 10 % W et 
Ta + 8 % W + 2 % Hf. Ces alliages gardent une résistance impor- 
tante jusqu'aux températures très élevées, possèdent de bonnes 
propriétés technologiques et résistent bien à l'érosion. Ils peuvent 
être employés pour la fabrication des pièces dont le service a lieu 
aux températures variant de —196 à +2 900 °C. Les propriétés mécani- 
ques de l’alliage Ta + 10 % W à l’état recristallisé sont: R = 95 
à 100 kg/mm°®et À = 25 à 35 %. Après écrouissage, R = 135 kg/mm° 
et 4 = 1,5 %. Le tantale s'emploie dans l'électronique et l’électro- 
technique (éléments travaillant à «chaud » des tubes radio, conden- 
sateurs électrolytiques, etc.), en construction chimique pour la 
fabrication des appareils résistants à la corrosion (pour la transfor- 
mation chimique des combustibles nucléaires par exemple). Sous 
forme de fils et de tôles minces on l'utilise dans la chirurgie osseuse 
et plastique pour la fixation des os, l'exécution des « rapiècements » 
crâniens, etc. L’alliage Ta + 10 % W est usité pour des ressorts 
dans les tubes électroniques. Il semble que cet alliage soit utilisé 
pour la fabrication des buses des moteurs à fusées, la construction 
des fusées balistiques et des satellites artificiels avec récupération. 

Les inconvénients du tantale sont ses réserves naturelles très 
faibles, sa densité élevée et sa faible tenue à l’oxydation au chauffage 
au-dessus de 650 °C. 


5. Niobium et ses alliages 


Le niobium est un métal gris d’acier *. Sa densité ainsi que la 
section de capture des neutrons thermiques sont relativement 
faibles, il est très réfractaire et très plastique aux températures 
inférieures à —196 °C. Les métaux liquides (Na, K, Li, Bi, Hg, 
Pb, Sn, etc.) ainsi que de nombreux acides et autres agents chimiques 
n'exercent pratiquement aucune action sur le niobium. Les réserves 
naturelles du niobium dépassent nettement celles du tantale, du 
molybdène et du tungstène. 

Les inconvénients du niobium et de ses alliages sont l'absorption 
facile des gaz (H,, O>, N;) au chauffage au-dessus de 200 °C et leur 


* Dans la nature le niobium n'existe pas à l'état libre, il est accompagné 
toujours du tantale. 
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susceptibilité à la fragilisation. Dans le cas de service de longue 
durée dans les conditions de températures élevées, il convient de 
prévoir des revêtements de protection. 

Pour augmenter la résistance à l'oxydation à chaud et les pro- 
priétés réfractaires, le niobium est allié au molybdène. 

En U.R.S.S., il existe des alliages de niobium BH2 (3,8 à 
5,2 % Mo; 0.08 % C); BH3 (4,3 à 5,4 % Mo; 1,0 à 2,0 % Zr; 
0,08 à 0,16 % C) et un alliage à haute teneur en d’autres éléments 
BH4 (8,5 à 10,5 % Mo; 1,0 à 2,0 % Zr; 0,25 à 0,4% C; 0,0! à 
0,05 % Ce) *. 

La résistance de longue durée (100 h) à 1 000 °C pour l’alliage 
BII2 est de 20 kg/mm° et pour BH3 de 30 kg/mm*. L'’alliage BH4 
a à 1 200 °C une résistance de longue durée (30 h) de 20 kg/mm°. 

L'alliage le plus employé est BH2 à résistance moyenne et à 
plasticité et soudabilité élevées. 

Dans d’autres pays que l'U.R.S.S., il existe des alliages d’une 
résistance moyenne qui contiennent 7,0 % Ti et 0,8 % Zr (CB-65) 
et 10,0 % Mo et 10,0 % Ti (1-31). 

Le niobium et ses alliages s’emploient dans l’industrie des 
fusées, l’énergétique atomique, l’industrie chimique (canalisations, 
soupapes, capacités et autres éléments des appareils), ainsi que 
dans l'électronique et la radio. 


6. Zirconium et ses alliages 


Le zirconium se distingue par un point de fusion élevé, une bonne 
tenue à la corrosion et par sa plasticité. Il se prête aisément au 
corroyage à froid et à chaud, présente une bonne usinabilité ainsi 
qu’une soudabilité convenable. Les additions et l’absorption des 
gaz rendent le zirconium fragile. Même des centièmes de pour cent 
de carbone et d'azote dégradent sa tenue à la corrosion. 

La faible section de capture des neutrons thermiques ** fait 
que le zirconium s'emploie comme revêtement des éléments qui 
dégagent la chaleur et des tubes des piles atomiques. Le zirconium 
industriel contient généralement comme addition le hafnium 
(jusqu’à 2,0 %) qui augmente la section de capture des neutrons 
thermiques sans agir sur d’autres propriétés. C'est pourquoi l'utilisa- 
tion du zirconium dans l’industrie atomique impose sa purification 
de hafnium, opération qui accroît brusquement le prix du métal. 

Pour améliorer la tenue du zirconium dans l’eau aux tempéra- 
tures et aux pressions élevées (caractéristiques très importantes 


* Ces alliages contiennent de plus 0,03-0,04 % O: et 0,04-0,06 % Na2. 
** Une faible section de capture des neutrons thermiques assure des pertes 
plus faibles de neutrons dans une pile. 
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pour l’utilisation du zirconium dans des piles atomiques refroidies 
à l’eau), on lui ajoute Sn, Ni et Fe. Son aptitude à absorber les 
gaz permet de l’'employer comme un dégazeur («getter») dans la 
technique du vide et dans la métallurgie. Le zirconium sert parfois 
à fabriquer des appareils chimiques et à remplacer le tantale dans 
ses applications en chirurgie osseuse. 


BIBLIOGRAPHIE 


Encyclopédie des techniques modernes. Matériaux de construction, t. I (1963) ; 
t. [1 (1964) et t. III (1965). Editions de l'e Encyclopédie soviétique ». 


CHAPITRE XXI 


Cuivre et ses alliages 


1. Cuivre 


Le cuivre a un réseau cubique à faces centrées dont la distance réti- 
culaire est de 3,607 kX. Son point de fusion est de 1 083 °C, 
sa densité 8,94 g/emÿ. La résistance du cuivre est faible (R = 20 
à 25 kg/mm°), mais il est très plastique après laminage et recuit 
(4 = 30 à 35 %). 

La plasticité élevée du cuivre le rend très corroyable à froid 
et à chaud. Sa résistance s’accroît nettement jusqu'à 70 kg/mm° 
sous l'effet de la déformation à froid, mais sa plasticité À enregistre 
alors une forte diminution tombant à 1 ou 3 %. 

La figure 250,a représente une micrographie du cuivre pur 
coulé. 

Les propriétés principales du cuivre sont : sa haute conductibilité 
électrique et sa conductibilité thermique * élevée. La conductibilité 
électrique du cuivre très pur est de 64 X 10Œ%Q-1.cm-1. La conducti- 
bilité électrique du cuivre techniquement pur qui sert souvent 
pour mesurer celle d’autres métaux est à la température ambiante 
et à l’état recuit de 58 x 10*Q-1.cm-t. 

C'est ce qui détermine son large emploi dans l’industrie électrique. 
Pourtant, toutes les inclusions, surtout celles qui se trouvent dans 
une solution solide, diminuent brusquement la conductibilité électri- 
que du cuivre, et c'est pourquoi dans l’électrotechnique on emploie 
le cuivre d’une pureté accrue des nuances MO et M1, dont la teneur 
en cuivre doit être respectivement de 99,95 % et de 99,9 %. 

Les inclusions, et surtout le plomb et le bismuth, diminuent 
brusquement les propriétés mécaniques également. 


Le bismuth forme avec le cuivre (fig. 251,a) un eutectique facilement fusi- 
ble qui lors de la cristallisation apparaît aux joints des grains (fig. 250,d). 
Le travail à froid rend le cuivre contenant du bismuth fragile à froid ; la fragi- 
lité des couches périphériques détermine des ruptures qui se produisent sans 
difficulté. Le corroyage à chaud fait fondre l’eutectique qui désunit des grains 
isolés, c'est pourquoi le bismuth provoque la fragilité à chaud qui rend impos- 


* La conductibilité thermique du cuivre est de 0,920 cal/em s °C, le coef- 
ficient de dilatation linéaire entre 20 et 100 °C est de 16,5-10-6. 
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sible la déformation à chaud du cuivre contenant même des centièmes fractions 
de bismuth. 

Le plomb comme le bismuth forme un eutectique aisément fusible (fig. 250,6 
et fig. 251,b) et rend le cuivre fragile à chaud. Le plomb peut entrer pourtant 
dans le cuivre en quantités plus grandes que le bismuth sans dégrader sa qualité. 
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Le soufre et l’oxygène forment avec le cuivre des combinaisons fragiles 
Cu20 et Cu:S. En se déposant aux joints des grains sous forme d'eutectique 
fig. 250,cet e, fig. 251,c), ils rendent le cuivre fragile à froid et par là dégra- 
dent son aplitude au corroyage à froid. 


La présence d'oxygène dans le cuivre provoque la formation 
du hémioxyde de cuivre Cu,O et la fragilisation par hydrogène. 
Lorsque le cuivre est chauffé dans une atmosphère contenant de 
l'hydrogène, ce dernier diffuse en profondeur du métal. Si le cuivre 
comporte des inclusions de Cu,O, elles réagissent avec l'hydrogène 
en formant de la vapeur d’eau suivant la réaction 


Cu,0 + H —> 2Cu + H,0 
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qui s'accompagne d'augmentation de volume. Cette réaction produit 
dans le métal une pression élevée et donne lieu à la formation des 
microtapures susceptibles de provoquer la rupture de la pièce. 

Pour le cuivre l’antimoine est également une inclusion nocive, 
car l’antimoine rend son corroyage plus difficile. 
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Fig. 251. Diagrammes d'équilibre: 
a — GCu-Bi; b — Cu-Pb: c — Cu-Cu,0 


Le cuivre résiste bien à la corrosion dansles conditions atmosphéri- 
ques ordinaires et dans l’eau, mais il tient mal dans le gaz sulfureux 
et l’ammoniac. 

Le cuivre ne s'emploie pas pour la fabrication des pièces mécani- 
ques, car sa charge de rupture est faible. Les propriétés mécaniques 
du cuivre s'améliorent nettement lorsqu'on lui ajoute du zinc, 
étain, aluminium, silicium ou béryllium. Ses alliages sont lar- 
gement usités en construction mécanique. 
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2. Laitons 


On donne le nom de laitons aux alliages cuivre-zinc. Le diagramme 
cuivre-zinc représenté sur la figure 252,a montre que les laitons 
à teneur en Zn ne dépassant pas 39,0 % ont une structure à phase 
unique, constituée de cristaux de la solution solide de zinc dans 
le cuivre (phase «@). 


A 
1085 


Fig. 252. Diagramme Cu-Zn (a) et propriétés mécaniques du laiton coulé en 
fonction de la teneur en zinc (b) 
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Les alliages dont la teneur en'zinc est plus grande et varie de 
39 à 50 % forment la phase B. C’est un composé électronique CuZn 
à réseau cubique centré dont le rapport entre le nombre d'électrons 
de valence et le nombre d’atomes est égal à 3/2. Nous avons déjà 
examiné (p. 103) les particularités d’une telle combinaison. 

Aux.températures élevées, les atomes de la phase f acquièrent 
un état désordonné et un large domaine d’homogénéité. La phase 


Fig. 253. Micrographies des laitons &@ (a) et æ&<+ B° (b). x 100 


est alors plastique et les laitons à structure de deux phases & + $ 
se prêtent au corroyage à chaud. 

Avec la baisse de la température au-dessous de 453 à 470 °C, 
l’état des atomes de cuivre et de zinc devient ordonné; la phase 
est alors désignée B’. A la différence de la phase f, la phase f’ est 
dure et fragile. 

Avec l'augmentation de la teneur en zinc et de la quantité de 
phase $”, la résistance et la dureté augmentent, et la fragilité aussi ; 
c’est pourquoi dans l’industrie on n’emploie pas des laitons à teneur 
en zinc supérieure à 42 %. 

On n'utilise donc que des laitons à phase unique & et à deux 
phases a + B’ (jusqu'à 42 % Zn). 

La figure 253 représente les microstructures des laitons mono- 
et diphasés employés dans l’industrie. 

La figure 252,b montre la modification des propriétés mécaniques 
de ces laitons en fonction de l'augmentation de la teneur en zinc. 

Une faible addition de zinc augmente la charge de rupture 
ainsi que l’allongement relatif. L’allongement maximum s'obtient 
avec un Jlaiton titrant de 30 à 32 % Zn. Cette nuance du laiton 
a pour symbole JI70; elle s'emploie pour un emboutissage profond. 
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Avec l'apparition de la phase $” dans la structure l'allongement 
diminue, alors que la charge de rupture augmente en atteignant le 
maximum à 45 % Zn. Les laitons diphasés ont une tenue à l'usure 
plus élevée que ceux à une phase. 

Cela fait que les laitons à une phase & se prêtent mieux au 
corroyage à froid. Pourtant, avec l'élévation de la température 
de 300 à 700 C, la plasticité des laitons &« dégrade (effet des inclu- 
sions). 

La déformation à froid rend le laiton plus dur. Pour supprimer 
l'écrouissage, on recourt au recuit de recristallisation à 500 ou 700 °C. 

Les laitons à deux phases & + f sont peu plastiques à froid. 
Ces laitons sont soumis au corroyage à chaud dans le domaine à 
phase B unique. 

Lorsque les laitons qui gardent des contraintes internes dues 
au corroyage à chaud et n'ayant pas subi le recuit se trouvent long- 
temps dans un milieu d’attaque actif ou même dans une atmosphère 
humide, ils peuvent se fissurer. Ce phénomène porte le nom de 
criques saisonnières. 

Pour parer aux criques saisonnières, on recourt au recuit à 200 
ou 300 °C. 

Les laitons à teneur en Zn inférieure à 20 % sont insensibles 
à ce phénomène. 

Les lailons ont une ductilité importante et c'est pourquoi leur 
surface après usinage est inégale, comportant de multiples entailles. 
Pour améliorer l’usinabilité, on ajoute au laiton une faible quantité 
de plomb. Les alliages cuivre-zinc avec addition de plomb sont dits 
laitons au plomb ou laitons de décolletage. L'un de ces alliages est 
le laiton JI1C59-1. 

La présence de plomb * dans le laiton provoque la formation 
de faibles inclusions qui se distribuent essentiellement à l’intérieur 
du grain et contribuent à la meilleure séparation du copeau. 

Le Tableau 43 indique les nuances et la destination de certains 
laitons. 

Laitons spéciaux. On range dans cette catégorie les laitons dont 
les propriétés mécaniques et chimiques sont améliorées par l’addi- 
tion d’'étain, de silicium, de manganèse, d'aluminium et de fer. 

L'étain dont la teneur varie de 0,5 à 1,5 % améliore la tenue 
à la corrosion du laiton. 


* Le plomb est additionné aux laitons & + B’ ou aux laitons @& qui subis- 
sent au chauffage et refroidissement la transformation &« += 6. Cette transfor- 
mation fait précipiter le plomb à l'intérieur des grains et non pas aux joints, 
comme dans le cuivre pur ou dans le laiton & qui ne subit pas de transfor- 
mations à l’état solide. 
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Tableau 43 


COMPOSITION CHIMIQUE ET CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES 
DES LAITONS 


R, Kkk/mm2 


Nuance : après après 
(GOST, après [corroya- | après |corroya- Destination 
1019-47) recuit ge à recuit ge à 

froid froid 


J196 (laiton 5 i 24 45 E Tubes de radia- 
rouge ou teur 
tombac) 

J180 (laiton i Tüles, plats, 


demi-rou- fils 
ge) . 

J170 69 à 72 56 Plats, bandes 
JI62 60,5 à 63,5 3: : Plats,  toles, 
bandes, tu- 
bes, barres, 

fils 
57 à 60 Tôles, plats, 
0,8 à 1,9 Pb bandes, bar- 
res, fils, tu- 
bes, moulage 


Le silicium, le manganèse, le nickel et l'aluminium non seulement 
augmentent nettement la tenue à la corrosion, mais encore améliorent 
les caractéristiques mécaniques. 

Le fer ralentit la recristallisation et rend le grain plus fin. 
I] faut pourtant retenir que les laitons comportant du fer possèdent 
des propriétés magnétiques. 

Le Tableau 44 indique les nuances des laitons spéciaux. Ils 
sont désignés par la lettre JI suivie d’initiales des éléments d’alliage 
en russe : À l’aluminium ; %K le fer; K le silicium; M le manganèse ; 
H le nickel; C le plomb, etc. Les deux premiers chiffres qui suivent 
les lettres indiquent la teneur moyenne en cuivre, alors que les 
autres chiffres, séparés des premiers par un trait d'union, représentent 
la teneur moyenne en éléments d’alliage. La teneur en zinc est donnée 
par la différence entre 100 % et le pourcentage indiqué. 

La proportion des additions dans les laitons spéciaux corroyés 
à chaud est relativement faible ; les laitons spéciaux sont des solu- 
tions solides homogènes à base de cuivre. C'est pourquoi leur plasti- 
cité est très élevée. 

Les laitons de moulage dont la plasticité ne doit pas être très 
élevée contiennent une grande quantité d’additions spéciales qui 
améliorent leurs propriétés de moulage. 
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Tableau 44 


CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES ET EMPLOI DES LAITONS SPÉCIAUX 


Nuance 
(GOST 1019-47) 


J1A-77-2 
JIA3KG0-1-1 


JIK80-3 


JIA67-2,5: 
coulée en coquille 


couléeen sable 
JIKC80-3-3: 


Propriétés mécani- 
ques après recuit 


R Application 
kg/mm? 


Laitons corroyés à chaud* 
38 23 


45 18 


Tubes des condenseurs dans 
la construction navale 

Barres pressées et tubes. Piè- 
ces de haute résistance dont 
le service a lieu dans l'eau 
de mer 

Pièces de forge et d'estam- 
page 


Lattons de moulage de forme 


30 58 


Pivces résistantes à la corro- 
15 sion dans la construction 
navale et mécanique 


Paliers, bagues 


coulée en coquille 
coulée en sable 
JIMuK52-4-1 


Pièces d'aviation très char- 
coulée en sable 


gées, paliers et armatures 


* Propriétés mécaniques des demi-produits 


après recuit (GOST 2003-43, 
2060-48). 


Soudures à base de cuivre. Les alliages cuivre-zinc (IIMI36, 
IIMI48, IIMI54) s emploient largement pour le brasage des alliages 
au cuivre, et Iles alliages  cuivre-zinc-argent ([ICp10,1Cp25, 
IICp?70, etc.) *, pour le brasage des métaux ferreux et non ferreux. 


3. Bronzes à l’étain 


La figure 254,a représente le diagramme d'équilibre Cu-Sn. Dans 
ce système, la phase & est une solution solide de l’étain dans le 
cuivre. Les alliages de ce système forment des composés électroniques 


* I] soudure: Cp argent, initiales des termes correspondants en russe. 
Le chiffre (10, 50, 70, etc.) indique la quantité d'argent. 
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Temperature, “C 


Charge de ruplure R, kg/mm° 
Allongement 4, % 


20 
Teneur en Sn, % 
b 


Fig. 254. Diagramme d'équilibre Cu-Sn (a) et caractéristiques mécaniques 
du bronze coulé en fonction de la teneur en étain (b) 


du type 1) Cu;Sn (phase B d'une concentration électronique 3/2); 
2) Cuy:Sng (phase Ô ou composé électronique y dont la relation 
entre le nombre d'électrons de valence et celui des atomes est de 
21/13) et 3) Cu,Sn (7/4), phase e. 

Comme on le voil sur le diagramme (fig. 254), le système Cu-Sn 
compte plusieurs transformations péritectiques et deux transforma- 
tions à l'état solide du type eutectoïde. À 588 °C, les cristaux de 
la phase B subissent une décomposition eutectoïde avec précipitation 
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d’un agrégat constitué de phases & et y, et à 520 ©C, les cristaux 
de la solution solide y se décomposent en formant un agrégat de 
phases & et Ô (Cu::Sng). 

Lorsque la température est d’environ 350 °C, la combinaison 
chimique Cu::Sns (phase 6) se décompose en solution solide & et 
en composé Cu.Sn (phase €). Pourtant, cette transformation ne se 
produit qu’au refroidissement très lent. Dans les conditions de 
refroidissement réelles, le bronze est constitué de phase & + Cu1Sns. 


Fig. 255. Structure du bronze coulé corroyé (a) et recuit (b) à 6 % Sn. X 150 


Dans la pratique on n'emploie que des alliages titrant de 10 à 
12 % Sn. Les alliages plus riches en étain sont très fragiles. 

Les bronzes à l’étain cristallisent dans un très grand intervalle 
de températures (fig. 254,a), et de ce fait ils sont très susceptibles 
de ségrégation ; un refroidissement accéléré leur confère une structure 
dendritique bien marquée. 

Les bronzes à teneur en Sn jusqu'à 4 ou 5 % forment une 
solution solide & et donc une phase unique. Après déformation 
et recuit, ils ont une structure polyédrique (fig. 255,b). 
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Lorsque la teneur en étain est’ plus grande, la formation de la 
solution & s'accompagne de celle de l’eutectoïde & + Cus:Sns 
(fig. 255,a). 

La figure 254,b représente la modification des propriétés mécani- 
ques des bronzes de moulage en fonction de la teneur en étain. 

La charge de rupture s'accroît avec son augmentation jusqu’à 
18 ou 20 %. Lorsque la concentration de l'étain est plus grande, 
la présence dans la structure d’une quantité importante d’eutectoïde 
qui forme le composé fragile Cu:,Sn4; diminue brusquement la 
charge de rupture. 

Le titre de 4 à 5 % Sn augmente quelque peu l'allongement 
du bronze. La formation de l’eutectoïde le diminue fortement 
(fig. 254,b). C'est pourquoi le corroyage n'est appliqué qu'aux bronzes 
monophasés titrant pas plus de 5 à 6 % Sn. Ces bronzes subissent 
le recuit de recristallisation (600 à 650 °C) en tant qu'opération 
intermédiaire dans le corroyage à froid ou opération de finition 
pour donner aux demi-produits finis (plats, tôles) des qualités 
imposées. 

Les bronzes à l’étain se distinguent par leurs bonnes qualités 
de fonderie et s'emploient largement pour le moulage de forme. 
Le moulage en sable produit pourtant des pièces à structure à gros 
grains et à porosité interdendritique accrue. Pour affiner le grain et 
améliorer les propriétés mécaniques, certains bronzes subissent 
l'inoculation avec le vanadium (0,02 à 0,05 %) et le bore (0,03 à 
0,05 %), ou avec le titane (0,05 %) et le bore. 

Les bronzes, surtout diphasés, ont des propriétés antifriction 
élevées. Il en est ainsi parce qu’en se solidifiant, ils forment une 
structure dendritique très marquée (fig. 255,a), les axes des dendrites 
contenant moins d’étain que les espaces interaxiaux qui sont de 
ce chef plus durs. Dans les bronzes diphasés le nombre de plages 
dures s’accroît par suite de la présence d’eutectoïde. Lorsque la 
pièce travaille dans les conditions de frottement, les couches dures 
servent d'appui, et les particules douces en s’usant rendent plus 
aisé le rodage et contribuent à la formation à la surface de canaux 
infimes qui rendent possible la circulation de l’huile. 

Les bronzes onéreux à teneur élevée en étain sont remplacés 
par des bronzes moins chers auxquels on ajoute du zinc ou du plomb. 
Ï1 est ainsi possible de diminuer la proportion d’étain. 

Par ailleurs, le plomb améliore l’usinabilité des bronzes. 

Aux bronzes à l’étain on ajoute également du phosphore (jusqu’à 
1 %) ; il joue le rôle d’un désoxydant qui améliore de plus les qualités 
de fonderie. Le phosphore améliore également les propriétés mécani- 
ques et antifriction. 

Le Tableau 45 indique la composition, les propriétés et la destina- 
tion des bronzes à l’étain. 
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Tableau 45 


CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES ET EMPLOI DES BRONZES À L'ÉTAIN 


Nuance * 


Propriétés mécaniques 
Application 


R, kg/mm2? 


A, % 


BpO®!10- 1: 
coulée en sable 
coulée en co- 
quille 


BpOIiIC6-6-3 : 
coulée en sable 
coulée en co- 
quille 


BpO®6, 5-0,40 : 
après recuit 


après corroyage 
froid 
BpOL4-3 : 
après recuit 
après corroyage 
à froid 


* Les initiales des termes cor 
O de l'étain: IX du zinc ; 


bronze : 


Bron:es de fonderie 


Pignons, bagues, paliers aux 
Dos accrues et gran- 
10 es vitesses; ce bronze se 
distingue par des proprié- 
tés antifriction élevées et 

une tenue à la corrosion 


30 3 
5 à 35 à 


Bagues, coussinets, paliers et 
autres pièces de frotte- 
ment. Appareillage, car- 
casses des groupes de for- 
ces à vapeur 


Bronzes corroyables 


35 à 45 
70 à 80 


60 à 70 
7,5 à 12 


Tôles et plats. Fils pour res- 
sorts 
Pignons, bagues 


35 40 Ressorts, bornes (élastiques) 

35 4 des machines électriques, 
membranes et appareils de 
l'industrie chimique, tubes 
des appareils 


ondants cn russe indiquent la présence dans le 
: du plomb ; © du phosphore. [es chiffres après 


les lettres (séparés par un trait d'union) donnent la teneur en éléments respectifs 


(en pour cent). 


4. Bronzes spéciaux 


Bronzes à l'aluminium 


La figure 256,a représente le diagramme d'équilibre Cu-Al. 
Les bronzes dont la teneur en aluminium va jusqu'à 9,5 % forment 
une solution solide & et donc une phase unique; les bronzes plus 


Bron:es spéciaux 453 


riches en aluminium sont constitués des phases & + y’ (composé 
électronique CusAlis). 

Un refroidissement accéléré appliqué dans les conditions indus- 
trielles permet de constater dans la structure des bronzes titrant 
de 6 à 8 % Al la présence de pla- 1100 
ges d’eutectoïde (&œ + y’) dues à la 
ségrégation. 


L'influence de l’aluminium sur 1000 
les caractéristiques mécaniques du 
cuivre est matérialisée par la figure « 900 
256,b. La diminution de l'allonge- * 
ment qui survient parsuite del’aug- Ÿ 
mentation dela teneurenaluminium 200 
jusqu'à 4 ou 5 % est liée à la pré- ‘$ 
cipitation d'une phase y’ fragile. © 700 
Cette allure des modifications des 
propriétés détermine l'application 600 


et la gamme de déformation des bron- 
zes à l'aluminium. 

Les bronzes dont la teneur en 500% 
aluminium est comprise entre 6 et 
8 % subissent le corroyage à froid 
et à chaud. Comme le montre le T'a- 


10 15 


bleau 46, 1a déformation à froid aug- à 
mente nettement la résistance. Le 
Les bronzes à 10 % Al ne peu- 
vent être transformés qu'aux tem- £& 
pératures élevées. Par contre, cs © 
bronzes possèdent des propriétés de Re 
fonderie accrues et s’emploient pour 
le moulage de forme. 0 
Les bronzes à l'aluminium ont 0 5 10 15 
une bonne tenue à la corrosion. Teneur en aluminium, %# 
Le fer ajouté aux bronzes à l’alu- À) 


minium rend la structure plus fine ; ; jade 
et améliore nettement les proprié- Pise 208, Diatamie. s Squilibee 


; : à Cu-Al (a) et caractéristiques mé- 
tés mécaniques. Les bronzes du type  caniques des bronzes en fonction 


BpA%K9-4 subissent un traitement de la teneur en aluminium (b) 

thermique, et notamment le recuit 

de normalisation par chauffage à 650 °C ou la trempe de 950 °C 

suivie de refroidissement à l’eau, ce qui assure une amélioration de la 

résistance. Les bronzes à l'aluminium ont de hautes propriétés 

mécaniques. LA 
L'addition de nickel assure des caractéristi 


; [ ques mécaniques 
meilleures aux températures accrues. 


e- 
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Tableau 46 


CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES FT EMPLOI DES BRONZES 
À L'ALUMINIUM, AU SILICIUM ET AU BÉRY LLIUM 


Nuance 


BpA%K 9-4 


BpAKH10-44 


BpKMn3-1 


Propriétés mécani- 
ques 


Etat du matériau 
kg/ mm? 


Bron:es à l'aluminium 


Coulée en co- 55 
quille 

Laminage ct re- 
cuit 

Corroyage à 
froid. 


Coulée en sable 

Coulée en co- 
quille 

Barres pressées 


Coulée en co- 
quille 
Barres pressées 65 


Bron:es au silicium 


Laminage et re- 38 45 
cuit 

Corroyage à 65 5 
froid 


Bron:ses au béryllium 
Laminage et re-| 40 à 60 | 30 


cuit 
Corroyage à 75 à 100| 1,0 


froid 


Trempeet vieil-|130 à 135/0,5 à 1,5 


lissement 


Application 


Plats, bandes, fonde- 
rie 


Barres, pièces de for- 
ge. Moulage de for- 
me 


Barres, tubes, pièces 
de forge. Fonderie 
de forme 


Plats, fils, barres 


Ressorts prévus pour 
le service dans les 
milieux agressifs. 
Réservoirs soudés de 
l'industrie alimen- 
taire 


Pièces importantes des 
ensembles de frot- 
tement travaillant 
dans les conditions 
de grandes vitesses, 
de pressions unitai- 
res élevées et de 


températures  ac- 
crues. Bornes élasti- 
ques 
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Bronces au silicium 


Les bronzes au silicium ont des propriétés mécaniques encore plus 
élevées que les bronzes à l'étain et sont en même temps moins 
coûteux. 

L'avantage principal du bronze au silicium est pourtant sa 
tenue élevée à la corrosion dans plusieurs milieux agressifs, dans 
des alcalis surtout. 

La mise en œuvre dans l'industrie des bronzes au silicium mono- 
phasés est déterminée par leur haute plasticité. 

Les propriétés et les applications du bronze au silicium sont 
indiquées dans le Tableau 46. 


Bronzes au béryllium 


Parmi tous les bronzes connus, ceux au béryllium titrant de 2 à 
2,5 % Be ont le meilleur ensemble des propriétés. 

Ils sont les seuls parmi les alliages à base de cuivre dont les 
propriétés mécaniques sont nettement améliorées par le traitement 


LC 
4100 


Cu Be, % 
Fig. 257. Diagramme d'équilibre Cu-Be 


thermique. Après trempe et revenu (vieillissement), leur charge 
de rupture atteint 130 à 135 kg/mm®, alors que la charge de rupture 
des autres bronzes ne dépasse pas 60 à 80 kg/mm®. 
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Il en est ainsi parce que la solution solide de béryllium dans le 
cuivre (phase &) qui se forme au cours de cristallisation subit au 
refroidissement ultérieur une décomposition qui fait précipiter la 
phase B (fig. 257). Le chauffage à 605 °C (suivant d’autres données 
à 576 °C) déclenche une transformation eutectoïde $ + & + y. 


Fig. 258. Micrographies du bronze au béryllium BpB2,5: 


a — bronze coulé: dans les zoncs interaxiales des dendrites de la solution solide & on voit 

des inclusions d’eutectoïde ; b — bronze trempé à 800 °C et revenu à 350 C pendant 21h. 

Les grains de la phase & comportent aux Joints et à l’intérieur des inclusions de la phase 
CuBe. X 250 (d’après M. Maltsev et autres) 


Par conséquent, après refroidissement lent, le bronze au béryllium 
a une structure constituée de phase «& en excès et d’eutectoïde & + y 
(fig. 258). 

La phase y est une combinaison chimique CuBe. En réalisant 
un refroidissement rapide, on réussit à ralentir ces transformations 
et obtenir une solution & sursaturée. 

Pour acquérir les meilleures propriétés mécaniques, le bronze 
au béryllium doit subir la trempe à 760 ou 780 °C suivie de refroidis- 
sement à l'eau et le vieillissement à 320 °C pendant 2 h. 

A l'état trempé, le bronze au béryllium a À — 54 kg/mm°, 
A = 25 % et HB -: 120 kg/mm°. 

Le vieillissement fait précipiter les particules dispersées de 
phase y (fig. 258,b) en augmentant ainsi la charge de rupture jusqu’à 
130-135 kg/mm?, la dureté jusqu’à 400 kg/mm?, et en diminuant 
l'allongement jusqu'à 0,5-1,5 %. | 

Les bronzes au béryllium cumulent les propriétés mécaniques 
élevées avec une conductibilité électrique et une tenue à la corrosion 
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suffisantes. Ces bronzes ont de plus une haute limite d'’élasticité 
apparente et une limite élastique élevée. C’est pourquoi on les 
emploie notamment pour la fabrication des ressorts prévus pour 
des appareils électriques dont le matériau doit avoir une bonne 
conductibilité électrique. 


Bronzes au plomb 


Ces bronzes contiennent jusqu’à 30,0 % Pb. 

Le plomb et le cuivre à l’état solide sont presque insolubles 
l’un dans l’autre (voir fig. 251,b); aussi la structure des bronzes 
au plomb est constituée de cristaux de cuivre durs et de cristaux 
de plomb doux (fig. 259). Une tel? 
le structure assure des propriétés RTS 


antifriction élevées. Les bronzes + "4 . 

au plomb ont en outre une conduc- PR CRETE à 

tibilité thermique élevée, ils éva- / cu 3 \ - Te 

cuent rapidement la chaleur de Er TN Ne 

la couche superficielle et gardent fs t- F9 TR: OST 

ainsi leurs propriétés jusqu'à c à é | 

300-350 °C. h = y: RACE 
Les bronzes au plomb n'ont LES RS e À e 

pas de propriétés mécaniques éle- VD RS CRT, 

vées. Dans le cas du bronze Bp30 dE 2 an 

coulé en coquille on a:R> de 3 

> 6 kg/mm’et 4 >4,0 % (GOST ER 

493-54). Pourtant, ils ont une re 


forte limite de fatigue et une te- 

nue aux chocs plus élevée que les Fig. 259. Micrographie du bronze au 

autres antifrictions. plomb BC30. X 150 (d’après M.! Mal- 
Ce sont autant de causes pour tsev et autres) 

lesquelles les bronzes au plomb 

conviennent pour la fabrication des coussinets des paliers des 

mécanismes travaillant à grandes vitesses et sous fortes charges. 
L'inconvénient du bronze au plomb est son aptitude à la ségréga- 

tion, ce qui impose à la fonderie des interventions spéciales. 


5. Alliages cuivre-nickel * 


L'addition de nickel au cuivre augmente nettement ses propriétés 
mécaniques, sa tenue à la corrosion, la résistivité électrique et les 
propriétés thermoélectriques. 

L'alliage au cuivre à 19 ou 20 % Ni (MH-19) s'appelle maillechort. 
Sa structure est formée d’une solution solide de nickel dans le cuivre. 


* Norme soviétique GOST 492-52. 
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Le maillechort s'emploie comme matériau plus stable à la corrosion 
dans de nombreux acides et alcalis que les aciers inoxydables et bon 
pour le service aux températures élevées. 

On l'utilise également pour la fabrication de nombreux instru- 
ments médicaux, des monnaies, de la vaisselle et en bijouterie. 
Le maillechort à 30 % Ni (MHM:130-0,8-1) est mis en œuvre 
dans la fabrication des tubes de condenseurs. 

Les cupro-nickels additionnés de zinc s'appellent neusilber. Le 
plus employé est l’alliage à 15 % Ni et à 20 % Zn (MHI5-20). 
Sa tenue à la corrosion est très élevée et sa couleur argentée est 
très belle. Le neusilber sert à fabriquer des instruments médicaux, 
des ustensiles techniques, etc. Pour obtenir par usinage une surface 
plus nette, on ajoute au neusilbe# du plomb à raison de 1 à 2 % 
(MHIC17-18-1,8). 

L'alliage de cuivre à 40 % Ni et à 1,5 % Mn (MHMx-40-1,5) 
s'appelle constantan. Il possède une forte résistivité électrique et 
une force thermoélectrique très élevée qui ne changent presque pas 
avec la température. C'est pourquoi le constantan s'emploie pour 
confectionner des rhéostats, des couples thermoélectriques et des 
appareils de chauffage qui travaillent à 500-700 °C. 
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CHAPITRE XXII 


Métaux nobles 


On rapporte à cette classe l'or Au, l'argent Ag et les métaux du 
groupe du platine, le platine Pt, le palladium Pd, l’iridium Ir, 
le rhodium Rh, l’osmium Os et le ruthénium Ru. 

Les métaux nobles ont une température de fusion élevée, résistent 
bien à la corrosion et à l'oxydation aux hautes températures (à 
l'exclusion de l’osmium et du ruthénium). 

L'or, l'argent, le platine et le palladium sont très plastiques; 
leur dureté étant faible, ils se prêtent facilement à la transformation. 
Le rhodium et l’iridium sont fragiles et ne peuvent subir le corroyage 
qu’à la température de 1 200 à 1 400 °C. Le ruthénium et l'osmium 
qui ont un réseau hexagonal (H12) * ne se prêtent pas à la déforma- 
tion, ils ne permettent la fabrication des pièces que par frittage. 

L'addition de métaux communs aux métaux nobles diminue 
brusquement leur tenue à la corrosion. Les métaux précieux (Au, 
Ag, Rh) s’emploient largement pour le revêtement électrolytique 
des métaux afin de les préserver contre l'oxydation. L'argent est 
utilisé dans la fabrication des miroirs, son pouvoir de réflexion 
étant très élevé. Les miroirs des projecteurs, des réflecteurs et des 
appareils de mesure reçoivent souvent un revêtement de rhodium. 
Pour améliorer les propriétés mécaniques des pièces des appareils 
de précision, des montres par exemple, on recourt également aux 
revêtements de rhodium. Les alliages platine-rhodium, ainsi que 
les alliages rhodium-iridium sont usités pour la confection des 
couples thermoélectriques qui travaillent aux hautes températures 
(1 600 à 2 300 ©C). 

Les alliages palladium-argent s’emploient pour fabriquer des 
résistances (potentiomètres) des appareils automatiques et des ten- 
siomètres. Les éléments chauffants des fours de laboratoire assurant 
des températures élevées se font en platine ou avec une bande de 
rhodium ou d’alliage de platine titrant 30 % de rhodium. Dans 
la technique des courants faibles, les contacts travaillant sous de 


* Les autres métaux précieux ont un réseau cubique (C12). 
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faibles tensions se font en argent et en alliages Au-Ag et Au-Ag-Pt; 
lorsque l'intensité du courant est forte, on emploie les alliages Pt + 20 
à 30 % d'’iridium à dureté et à résistance à l'usure accrues. Les 
contacts pour de grandes valeurs d'intensité se font en platine 
additionné de tungstène (10 %) pour diminuer l'érosion. Les plumes 
des stylos, les points d’appui des axes des appareils de mesure 
importants et des montres, les pointeaux de boussoles marines sur 
lesquels tourne l’aiguille magnétique se font en alliages durs à base 
d'iridium (fr-Os-Ru), d'osmium (Os-W-Co ou Os-W-Ni) et de 
ruthénium (Ru-W-Ni). 

Les alliages au platine avec du fer (22,2 %) ou du cobalt (23,9 %) 
ont une force coercitive (300 à 1 500 Oe) et une induction rémanente 
(4 500 à 6000 Gs) très élevées ; ils s’emploient pour les aimants des 
appareils à faible encombrement. 

Le platine s'emploie beaucoup pour les ustensiles chimiques 
et les feuilles de placage des appareils chimiques, lorsqu'il faut 
leur assurer une tenue à la corrosion aux températures élevées. 

Une quantité importante de matériaux nobles est utilisée en 
orfèvrerie et en dentisterie. 
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CHAPITRE XXIII 


Aluminium et ses alliages 


1. Aluminium 


La particularité caractéristique de l’aluminium est sa faible densité 
(2,72 g/em), son bas point de fusion (658 °C) et ses conductibilités 
électrique et thermique élevées. La conductibilité électrique de 
l'aluminium pur est de 34-10* Q-t.cm”!. Dans ce domaine l’alumi- 
nium ne le cède qu'au cuivre et à l'argent. 

L’aluminium a un réseau cubique à faces centrées dont la distance 
réticulaire est a — 4,0413 kX. L’aluminium se distingue par une 
plasticité élevée (4 — 35 à 40 %) et une charge de rupture et une 
dureté faibles (R — 8 à 10 kg/mm°; HB — 25). 

A l’état pur l'aluminium est très stable contre la corrosion, 
fait qui s'explique par la formation à sa surface d’une pellicule 
passivante très compacte et résistante d'oxyde d’aluminium Al,0.. 
Plus l'aluminium est pur, plus sa tenue à la corrosion et sa conducti- 
bilité électrique sont élevées. 

L'aluminium dont la teneur en inclusions ne dépasse pas 0,3 à 
0,5 % s'emploie dans l’industrie électrique pour fabriquer des 
feuilles, des revêtements (placage). Le métal moins pur (1 à 2 % 
d'inclusions) est utilisé pour la vaisselle et autres objets de consom- 
mation courante, et parfois dans l’électrotechnique. 

Les éléments d'’addition principaux pour l'aluminium sont le 
fer et le silicium. Ils renforcent considérablement sa résistance, 
mais altèrent sa plasticité et sa tenue à la corrosion. 

L'aluminium pur étant très plastique se prête facilement au 
laminage jusqu'aux feuilles très minces, à l’estampage et au formage. 

La résistance de l’aluminium peut être nettement accrue par 
déformation à froid. Lorsque le degré de corroyage est grand, la 
charge de rupture augmente jusqu’à 16 ou 18 kg/mm®, mais en 
même temps la plasticité diminue brusquement. 

Pour supprimer l'écrouissage, l'aluminium subit un recuit de 
recristallisation à 330-360 °C. 

L'emploi de l'aluminium comme matériau de construction est 
limité par sa faible charge de rupture. Ses nombreux alliages ont 
des propriétés mécaniques nettement plus élevées. C’est pourquoi 
ils sont largement utilisés dans l’industrie. 
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2. Classification des alliages 

à l'aluminium 
La classification la plus avantageuse est celle qui prévoit deux 
catégories des alliages, ceux de forge et de laminage et ceux de 
fonderie. 

Parmi les alliages de la première catégorie il existe deux groupes: 

1) alliages non durcis par traitement thermique, constitués d’une 
solution solide et caractérisés par une résistance relativement 
faible, mais une bonne plasticité. Le durcissement s'obtient par 
corroyage à froid; 

2) alliages durcis par traitement thermique. La solubilité du 
deuxième composant de ces alliages diminue avec la baisse de 
température. 

De nombreux alliages de fonderie se prêtent également au durcis- 
sement par traitement thermique. 


3. Alliages de forge et de laminage 
non durcis par traitement thermique 


On y rapporte les alliages à l'aluminium avec le manganèse ou le 
magnésium. Leur composition chimique et leurs propriétés sont 
consignées sur le Tableau 47. 


Tableau 47 
COMPOSITION CHIMIQUE ET CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES 
DES ALLIAGES DE FORGE ET DE LAMINAGE À BASE D'ALUMINIUM 
NON DURCIS PAR TRAITEMENT THERMIQUE 


rolon Propriétés mécaniques 
Op: 
Nuance Mode de traitement kge/mm? 
R, A, (imite HB, 
Mg Mn kg/mm? 9, [ue RHEUS kg/mm? 
.108 
cycles) 
AMu — 1,0  Recuit 13 23 5,5 30 
à 1,6 Corroyage à froid 18 6 6,5 40 
AMr 2,0 0,15 Recuit 19 23 12,0 45 
à 2,8 à0,4 Corroyage à froid 25 6 13,0 60 
AMr5 4,0 0,3 Recuit 26 22 14 65 
à 5,5 à 0,6 Corroyage à froid 30 14 — 80 


L’alliage AMn qui contient du manganèse est une solution solide 
de manganèse dans l'aluminium comportant une petite quantité 
de particules uniformément distribuées de MnAlk. 
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Comme le montre le diagramme d'équilibre Al-Mg (fig. 260), 
les alliages titrant 8 % Mg sont monophasés et constitués d'une 
solution solide de magnésium dans l'aluminium. Il n’y a que 
l’alliage AMr5 qui peut précipiter au recuit la phase B (Al:Mg2) 


ALLiages AMe 


|] 


OO RON 


Tempéralure, °C 
& = 
S_3 


© 
S 


900 


LIU. 


2777 


0 10 20 90 40 
Teneur en magnésium, % 


Fig. 260. Diagramme d'équilibre Al-Mg 


en excès. Le durcissement de ces alliages n'est possible que par 
déformation à froid, comme on le voit du Tableau 47 *. 

Les alliages de ce groupe ont une résistance relativement faible 
(Tableau 47). Mais leur plasticité est améliorée ainsi que leur soudabi- 
lité (surtout dans les cas des alliages Al-Mn) et leur tenue à la cor- 
rosion. C’est pourquoi on les emploie pour des pièces peu chargées 
obtenues par estampage à froid et emboutissage profond, pour 
des pièces à souder ou travaillant dans des milieux corrosifs. 


* Le durcissement par traitement thermique n'est possible que pour les 
alliages qui contiennent plus de 8 % Mg. 
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4. Alliages de forge et de laminage 
à durcissement par traitement thermique 


Ces alliages sont constitués de deux phases (solution solide à base 
d'aluminium et phase solide en excès). Le traitement thermique 
qui permet de leur donner des qualités mécaniques élevées prévoit : 
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Fig. 261. Diagramme d'équilibre Al-Cu 


1) trempe avec chauffage jusqu’aux températures susceptibles d’assu- 
rer la dissolution des phases en excès et l'obtention d’une phase 
solide homogène fixée par un refroidissement rapide à la température 
normale et 2) vieillissement, terme qui traduit un séjour de l’alliage 
à la température ambiante pendant plusieurs jours (maturation) 
ou un séjour pendant quelques dizaines de minutes ou d'heures 
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à la température élevée (vieillissement artificiel ou par revenu). 
Le vieillissement fait passer la solution en un état plus stable, 
phénomène qui s'accompagne de durcissement. 

Examinons plus en détail la marche de traitement thermique 
de ces alliages sur l'exemple des alliages binaires aluminium-cuivre. 

La partie du diagramme d'équilibre aluminium-cuivre repré- 
sentée sur la figure 261 montre que l'aluminium forme avec le 
cuivre une solution solide. La solubilité limite du cuivre dans 
l'aluminium correspond à la température eutectique (548 °C) et 
atteint 5,7 % Cu. Avec la baisse de température, la solubilité du 
cuivre dans l'aluminium diminue 
brusquement et à l’ambiante atteint 
0,5 %. 

Lorsque la proportion de Cu s’élè- 
ve à 54 %, il se forme une combi- 
naison chimique CuAl.. 

Les alliages qui contiennent 
moins de 0,5 % Cu ont unestructure 
monophasée, celle de la solution so- 
lide & de cuivre dans l’aluminium. 

Lorsque la teneur en cuivre est © Atomes de Cu 

lus grande, les alliages ont une 

such à deux phases & + CuAl.. OAfomes de Al 
Lorsqu'un alliage quelconque ti- Fig. 262. Représentation schémati- 
trant de 0,5 à 5,7 % Cu est chauffé que de la zone Guinier-Preston 
jusqu'à 500-540 °C, les particules 

de CuAl, se dissolvent dans l'aluminium et l’alliage reçoit la 
structure monophasée de la solution solide «. 

Le refroidissement rapide qui suit un tel chauffage empêche la 
précipitation de CuAl, à partir de la solution solide «, et à la tempé- 
rature ambiante, l’alliage garde sa structure monophasée. Une telle 
solution solide est sursaturée et, donc, instable et susceptible d’une 
décomposition spontanée. 

La décomposition de la solution solide sursaturée se produit en 
plusieurs stades en fonction de la température et de la durée de 
vieillissement. 

Dans le cas de maturation (à 20 °C) on n’observe pas de décompo- 
sition de la solution solide et de précipitation de la phase en excès; 
à l’ambiante on ne décèle que l'accumulation des atomes du deuxième 
composant B (cuivre dans notre exemple) dans des plans déterminés 
du réseau cristallin (fig. 262) de la solution solide. Les zones à 
concentration accrue du soluté ont la forme de disques d’une épais- 
seur infime de quelques couches atomiques, dont la présence est 
révélée par l'étude aux rayons X et qui ont reçu le nom de zone 
de Guinier-Preston. Ces modifications à l'intérieur de la solution 
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solide s’accompagnent de distorsion intense du réseau cristallin 
et d'augmentation de la résistance. La maturation ne provoque 
pas la décomposition de la solution solide, c'est pourquoi l’alliage 
après vieillissement a encore une plasticité et une tenue à la corrosion 
suffisantes. 

Dans le cas du vieillissement par revenu (à 150-180 °C et plus), 
les volumes de concentration accrue des atomes du soluté sont le 
siège de la précipitation des particules dispersées (lamelles minces) 
de phase intermédiaire qui amorcent le durcissement. 

Dans les alliages aluminium-cuivre, la phase intermédiaire est 
constituée de la phase 0” qui ne se distingue pas, quant à sa composi- 
tion chimique, de la phase stable CuAl,, mais qui a un réseau tétra- 
gonal distordu *. 


Tableau 18 


COMPOSITION CHIMIQUE ET CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES 
DES ALLIAGES DE CORROYAGE SOUMIS AUX TRAITEMENTS THERMIQUES 


Composition chimique, % Propriétés mécaniques 
Nuance 
Cu | Mg Mn none, pe A,% 
Duralumins 
A 3,8 à 4,8 0,4 à 0,8 | 0,4 à 0,8 11/24 21/41 18/15 
J16 4,6 à 5,2 0,65 à 1,0 | 0,5 à 1,0 11/30 22/46 |15/15 
A16 3,8 à 4,9 1,2 à 1,8 | 0,3 à 0,9 11/38 21/52 |18/11 
Avials 
AB 0,2 à 0,6 Cu | 0,45 à 0,9 10,15à 0,351 —7/28 —/33 |—;16 
(ou Cr) 
0,5 à 1,2 Si 
Alliages d'aluminium à haute résistance 
B95 1,4 à 2,0 Cu | 1,8 à 2,8 | 0,2 à 0,6 54 58 8 


5 à 7 Zn 
0,1 à 0,25 Cr 


Note. Le numérateur indique les propriétés mécaniques après recuit, le dénomi- 
natcur après trempe ct maturation. 


Un séjour de longue durée ou une élévation de la température 
jusqu'à 250 °C et plus produisent la coalescence des particules qui 
se forment aux centres de décomposition respectifs, et la transforma- 
tion de la phase intermédiaire en phase stable. Ainsi, lors du vieil- 


* La distance réticulaire de cette phase est a — 5,71 kX et c = 5,80 KX, 
alors que la phase stable CuAL, a un réseau tétragonal dont la distance réticu- 
laire est a — 6,054 kX et c — 4,864 kX. 
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lissement de l’alliage Al-Cu, la phase intermédiaire 0° se transforme 
en phase stable O0 (CuAl,), aisément révélable au microscope. La 
formation de la phase stable 0 (CuAl.) s'accompagne de déconsolida- 
tion perceptible de l’alliage. 

Les duralumins, l’avial et certains autres alliages font partie 
des alliages d'aluminium durcis par trempe et vieillisement ultérieur. 

Duralumins. Ce sont les alliages Al-Cu-Mg auxquels on additionne 
encore du manganèse. 

Le Tableau 48 donne la composition chimique et les propriétés 
mécaniques des duralumins. Les alliages J16 et 1116 ont de meilleures 


Fig. 263. Micrographies du duralumin coulé des nuances JE et JI16. X 200 
{d'après M. Maltsev et autres) 


propriétés mécaniques que l’alliage Ji, mais leur plasticité de 
fabrication est plus faible, ce qui rend malaisé leur corroyage à 
chaud et à froid. Une résistance plus forte de l’alliage J6 s'obtient 
par l'augmentation de la teneur en cuivre, magnésium et manganèse, 
et celle de l’alliage J16 par la teneur accrue en magnésium. 

La figure 263 représente les microstructures du duralumin des 
nuances ][1 (a) et J116 (b). 

Le traitement thermique des duralumins améliore leurs propriétés 
mécaniques grâce à la phase S (Al.CuMg et CuAl.) et, dans une 
moindre mesure, de la phase 7(Al4 CuMg,). Ces phases contiennent 
l'aluminium, le cuivre et le magnésium. 

Le manganèse est un composant obligatoire des duralumins, car 
il augmente leur tenue à la corrosion. 


30% 
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Le duralumin contient du fer en tant qu'addition. Il constitue 
le composé (Mn, Fe)Al4 et diminue nettement la résistance et la 
plasticité du duralumin. Le fer forme de plus la combinaison CuFeAl 
insoluble dans l’aluminium; liant le cuivre dans cette combinaison, 
le fer diminue l'effet de durcissement obtenu par le vieillissement. 
C'est pourquoi la teneur en fer ne doit pas dépasser 0,5 à 0,6 %. 
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Fig. 264. Influence de la température de trempe sur les caractéristiques mécani- 
ques du duralumin après maturation 


Le silicium diminue l’action nocive du fer en le fixant en phase & 
(Al, Fe, Si). Pourtant, lorsque le titre du fer est faible, le silicium 
peut diminuer l'efficacité de la maturation surtout dans l’alliage 116. 

Pour protéger le duralumin livré en tôles contre la corrosion, 
on le soumet au placage, c'est-à-dire au revêtement par l’alumi- 
nium d'une pureté élevée (99,5 % au moins). Un tel duralumin 
s'obtient par laminage à chaud du lingot enveloppé dans des tôles 
d'aluminium d’une épaisseur de 6 mm. 

Le duralumin se prête relativement bien au corroyage à chaud 
et à froid. Le laminage à froid impose un recuit intermédiaire 
à 350-370 °C. 
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Les duralumins peuvent être durcis, comme nous l’avons déjà 
dit, par trempe et vieillissement. 

Pour la trempe, l’alliage J[1 est chauffé à 495 ou 510 °C, et les 
alliages 116, à 495-505 °C. Un chauffage plus faible n'assure pas 
l'obtention des propriétés mécaniques maximales. Un chauffage 
plus fort provoque la brûlure, c’est-à-dire l'oxydation et la fusion 
partielle du métal aux joints des grains, qui s'accompagne de la 
dégradation brusque de la résistance et de la plasticité (fig. 264). 


Charge de ruplure R,kg/mm? 


Durée de vieillissement, 24h 


Fig. 265. Influence de la température de vicillissement sur la charge de rupture 
du duralumin (d’après S. Voronov) 


La trempe s'effectue à l’eau. Après trempe, une partie importante 
des phases durcissantes se trouve dans la solution solide et la structure 
du duralumin est alors constituée de solution solide & sursaturée 
et de composés de fer insolubles. 

Les duralumins sont soumis à la maturation, car elle assure 
l'obtention d'une résistance et d’une tenue à la corrosion plus 
élevées. 

La maturation est la plus intense pendant les premières 24 
heures après trempe, elle dure pratiquement 4 ou 5 jours. L'influence 
de la durée de vieillissement sur la charge de rupture du duralumin 
est matérialisée par la figure 265. La baisse de la température ralentit 
le vieillissement, alors que son élévation accélère la vitesse du 
processus sans assurer des propriétés optimales et en diminuant 
la tenue à la corrosion. 


Un chauffage de brève durée (20 à 40 s) du duralumin à 250 ou 270 °C 
après maturation redonne à l’alliage les propriétés qui correspondent à un état 
trempé récent (fig. 266). Ce phénomène s'appelle restauration; il est utilisé 
de 1 pratique en remplacement de la deuxième trempe dans l’estampage 
à froid. 
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Il semble que la restauration rétablit l'arrangement des atomes dans le 
réseau do la solution solide, propre à l'état trempé, ce qui s'accompagne naturel- 
lement de déconsolidation de l'alliage. 
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Fig. 266. Courbes de vicillissement après restauration (chauffage de brève 
durée à 230 °C) (d’après D. Pétrov) 


La restauration amorce de nouveau le vicillissement (fig. 266). Elle peut 
être reprise plusieurs fois, pourtant chaque traitement altère quelque peu les 
propriétés mécaniques. 


Pour rendre le duralumin encore plus dur après trempe et vicillis- 
sement, on peut dans certains cas procéder à l’écrouissage. Le 
recours à la déformation à froid (1 à 5 %) provoque une nette aug- 
mentation de la limite d’élasticité apparente. L’écrouissage effectué 
directement après trempe peut pousser la diminution des propriétés 
mécaniques jusqu'à des valeurs inférieures à celles d’un duralumin 
maturé non déformé. 

Alliages avials (AB). La résistance de ces alliages (Tableau 4$) 
est plus faible que celle du duralumin, mais leur plasticité à chaud 
et à froid est meilleure. 

La phase durcissante de l'’avial est la combinaison Mg.Si. 

L'avial prend la trempe à 510-530 °C avec refroidissement à 
l’eau et subit la maturation ou le vieillissement par revenu à 150 
ou 165 °C pendant 12 à 16 h. Le vieillissement doit s'effectuer 
immédiatement après trempe, car autrement l'effet durcissant 
diminuerait. 

L'alliage AB sert à fabriquer des demi-produits variés: tôles, 
tubes, etc., utilisés pour les éléments de constructions soumis 
à des charges modérées et dont la fabrication impose une plasticité 
élevée. 
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Alliages d'aluminium à haute résistance. La charge de rupture 
de ces alliages atteint 50 à 52 kg/mm®, leur plasticité étant plus 
faible que celle des duralumins (Tableau 48). En plus du cuivre 
et du magnésium les alliages d'aluminium à haute résistance contien- 
nent du zinc. 

L'alliage représentatif de ce groupe est B95. 

Les phases durcissantes de l’alliage sont MgZn,, la phase 
T (AlMg.Zn3) et la phase S (Al,CuMg). Avec l’augmentation de la 
teneur en zinc et en magnésium, la résistance des alliages s'accroît, 
alors que leur plasticité et la tenue à la corrosion diminuent. L'addi- 
tion de manganèse et de chrome améliorent la tenue à la corrosion 
et la résistance. 

L'alliage B95 est trempé à 465 ou 475 °C (avec refroidissement 
à l'eau) et soumis au vieillissement par revenu à 135 ou 145 °C 
pendant 16 h. 

Son gros inconvénient est la susceptibilité accrue à la corrosion 
des pièces sollicitées par des contraintes. 

Alliages d'aluminium de forge et d'estampage. Ces alliages sont 
similaires, quant à leur composition, aux duralumins, mais contien- 
nent plus de silicium. Leurs phases durcissantes lors du vieillisse- 
ment est le composé Mg,Si et la phase W (Al.CuMgSi). 

La composition chimique et les propriétés de certains alliages 
de ce type sont résumées dans le Tableau 49. Ils s'emploient pour 
l'estampage et la fabrication des pièces à forger de forme complexe. 


Tableau 419 
COMPOSITION CHIMIQUE ET CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES 
DES ALLIAGES À L'ALUMINIUM DE FORGE 


Composition chimique, % 


Propriétés mécaniques 


Nuance 


R, 
kg/mm=2 


L'alliage AK6 est mis en œuvre pour des pièces faiblement 
chargées de forme complexe dont la fabrication impose une plasticité 
élevée à chaud. L'alliage AKS8 est recommandé pour des pièces 
estampées très chargées. Les difficultés liées pour ce dernier au 
corroyage à chaud délimitent son utilisation. 


Le forgeage et l'estampage des alliages s'effectuent à 450 ou 
475 °C. 
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Les alliages sont trempés à 505-520 °C (AK6) ou à 495-505 °C 
(Se) avec refroidissement à l’eau et maturés à 150-165 °C pendant 
42 à 15h. 

Alliages réfractaires. Ces alliages sont usités pour les pièces 
dont le service a lieu aux températures allant jusqu’à 300 °C (pistons, 
culasses des cylindres, aubes et disques des compresseurs des turbo- 
réacteurs, etc.). 

Les alliages de ce groupe ont une composition chimique plus 
complexe (Tableau 50) que celle des alliages à l'aluminium qui vien- 
nent d’être étudiés. Ils sont de plus additionnés de nickel et de titane. 


Tableau 50 
COMPOSITION CHIMIQUE DES ALLIAGES À L'ALUMINIUM RÉFRACTAIRES 


Composition chimique, % 
Nuance 


Mg | Cu | Ni Si | Fe | Ti 


AK#1 | 1,4 à 1,8 | 1,9 à 2,5 | 1,0 à 1,5 | <0,35 | 1,0 à 1,5 | 0,02 à O,1 
J20 — 6à7 |0,4à0,8 Mn| <0,3 <0,3 0,1 à 0,2 


Leurs phases durcissantes sont CuAI., Mg.Si et W (AlCuMgSi), 
ainsi que FeNiAl et AlCuMn. 

La décomposition partielle de la solution solide déclenche leur 
précipitation sous forme de particules dispersées stables à la coales- 
cence, ce qui assure uue tenue à chaud élevée. 

L'alliage J120 est le plus réfractaire; il est employé pour des 
pièces qui travaillent longtemps à 250 ou 350 °C, ou sous forme 
de tôles pour les pièces qui travaillent pendant une brève durée 
à 300 °C. La présence de manganèse et de titane dans l’alliage ralentit 
la diffusion. Le titane diminue de plus la susceptibilité de l’alliage 
à la recristallisation. 

Les alliages réfractaires sont trempés à 510-515 °C (alliage 1120 
à 535 °C) et refroidis à l’eau, puis soumis au vieillissement par 
revenu à 160 ou 175 °C. 


5. Alliages frittés 


Les alliages à l'aluminium frittés CAC s’obtiennent par le briquetage, 
le frittage et la déformation des poudres d'aluminium et d'éléments 
d’alliage ou des poudres d’alliages d'aluminium normalisés. 

A la température ambiante les alliages frittés ont les propriétés 
mécaniques propres à ces alliages à l’état moulé et corroyé; entre 
350 et 400 °C, les alliages frittés ont des propriétés moins bonnes. 
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Ainsi, à l’ambiante les propriétés de CAC-J116 sont R — 57 kg/mm? 
et À = 17 %, et à 300 °C: R = 12 kg/mm°? et À — 10 %. Les 
alliages CAC permettent d'obtenir les mêmes demi-produits que 
les alliages usuels. 

Il arrive que les alliages frittés s’emploient lorsqu'il est impos- 
sible d'obtenir la pièce par fonderie et corroyage. On fabrique alors 
un alliage fritté aux propriétés physiques particulières à partir 
d’un grand nombre d'éléments d’alliage. 

Parmi ces alliages il y a CAC-1 (25 à 30 % Si; 5 à 7 % Ni; 
le reste Al) qui est utilisé pour les pièces des appareils associées 
aux pièces en acier et devant travailler dans l’intervalle de tempé- 
ratures allant de 20 à 200 °C, cas qui impose un faible coefficient 
de dilatation linéaire et une conductibilité thermique peu importante. 

Pour des pièces travaillant aux températures élevées on emploie 
la poudre d'aluminium frittée CAIT, alliage d'aluminium avec son 
oxyde Al,0.. Cet alliage s'obtient par frittage et déformation de 
la poudre d'aluminium dispersée. La teneur de CAÏII en Al,0; varie 
de 6-9 (CAÏII-1) à 18-22 % (CAÏII-4). Les particules réfractaires 
finement dispersées de Al,0;, sont distribuées uniformément dans 
la matrice d'aluminium. Avec l'augmentation de la teneur en oxyde 
d'aluminium, la charge de rupture augmente de 30 à 32 kg/mm° 
pour CAÏI-1 et de 44 à 46 kg/mm* pour CAÏII-4, et l'allongement 
tombe respectivement de 5-8 % à 1,5-2,0 %. A 500 °C, la charge 
de rupture de CAÏII-1 est de 13 à 13,5 kg/mm°. La résistance de longue 
durée (100 h) à 500 °C pour CAII-1 est de 5 kg/mm:°. 

CAII a une tenue élevée à la corrosion. Lorsque la teneur en 
A10; (CAII-1) est faible, les alliages se prêtent assez bien au cor- 
royage (forgeage, estampage, travail à la presse et laminage) à 
450 ou 570 °C. Le laminage à froid est également possible. Lorsque 
la teneur en A1,0, est de 9 à 22 % (CAÏII-2, CAII-3 et CAÏTI-4), les 
alliages se prêtent assez bien au travail sous pression, leur aptitude 
au laminage et à l’estampage est plus mauvaise dans des estampes 
fermées et aux températures élevées. Les alliages CAÏT servent 
à fabriquer des tôles, barres, tubes, profilés, pièces estampées, fils, 
etc. Ils ont une bonne usinabilité. Le traitement thermique de 
durcissement ne se fait pas. 

Les alliages CAII sont recommandés pour le service de brève 
durée à 1 000° et pour le service prolongé à 300 ou 550 °C. 


6. Alliages de fonderie 


On y rapporte un grand nombre d'alliages. Les plus caractéristiques 
sont les alliages aluminium-silicium dits alpar. L'alliage d’une 
composition eutectique de la nuance AJI2 (Tableau 50 et fig. 267) 
est représentatif. L’alliage AJI2 a de très hautes propriétés de fonderie 
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(bas point de fusion, coulabilité élevée, faible retrait, etc.). Il offre 
de plus une bonne tenue à la corrosion et une faible densité 
(2,6 g/cmÿ). 

L’alliage AJI2 est constitué d’un eutectique et de cristaux pri- 
maires B, c’est pourquoi il ne prend pas de traitement thermique. 

Le durcissement de l’alliage AJI2 s'obtient par inoculation. 
A cet effet, on introduit dans l’alliage liquide 0,01 % Na environ. 

Lorsque l’inoculation ne se fait pas, l’eutectique a une structure 
aciculaire grossière (fig. 268,a). L'inoculation affine les grains de 
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, 


Temperalure, C 
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(«'2) (ap) 


40€ 


300 


Teneur en silicium, % 
Fig. 267. Diagramme d'équilibre Al-Si 


l'eutectique (fig. 268,b), alors que les alliages hypcreutectiques à 
12 ou 14 % Si reçoivent une structure hypoeutectique comportant 
des dendrites primaires de solution & (d'aluminium). L'’inoculation 
améliore la plasticité. 

L'effet produit par l’inoculation est lié à la surfusion, au déplace- 
ment de la ligne eutectique vers des températures plus basses et de la 
concentration conforme au point représentatif de l’eutectique à 
droite (voir fig. 267). L'’affinage de l’eutectique est expliqué par 
certains chercheurs par le fait que le sodium enveloppe les cristaux 
de silicium et rend leur croissance plus difficile. 

L'inoculation de l’alpax s'effectue par addition dans l’alliage 
en fusion d'un mélange de 2/3 de fluorure de sodium et de 1/3 de 
chlorure de sodium à raison de 2 % du poids de l’alliage liquide. 

Il arrive souvent que les pièces coulées en alpax sont altérées 
par la porosité. Pour parer à cet inconvénient, la coulées’effectue 
parfois sous pression dans des autoclaves. 
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D'autre part, les pièces peuvent être moulées en alliages d’alumi- 
nium susceptibles d'être durcis par traitement thermique. Leurs 
propriétés mécaniques sont meilleures que celles des alpax. Les 
représentants caractéristiques de ce groupe sont les alliages alumi- 
nium-magnésium. On y rapporte l’alliage AJI8; ses propriétés de 


Fig. 268. Micrographies de l'alpax: 


a — avant inoculation: b — après inoculation. * 200 


fonderie sont plus faibles que celles des alpax. La coulée de l’alliage 
AJIS doit s'effectuer sous flux spéciaux ou en ajoutant à l’alliage 
de faibles quantités de titane pour empêcher son oxydation à l’état 
liquide. 

Les alliages aluminium-magnésium ont pourtant des propriétés 
mécaniques plus élevées (Tableau 51), une bonne tenue à la corrosion 
et une faible densité. C'est pourquoi on les utilise pour des pièces 
de fonderie d'une forme peu compliquée soumises en service à des 
charges dynamiques et à l’action de la corrosion. Ces alliages s’em- 
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ploient après un traitement thermique, la trempe à 435 °C et le 
refroidissement à l'eau. 
Tableau 51 


COMPOSITION CHIMIQUE ET CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES 
DES ALLIAGES À L'ALUMINIUM DE FONDERIE 


Composition chimique, % Propriétés mécaniques 
Nuan- Mode de 
liages p 
GA F Si Cu Mg Mn FQUÉE Ke rnnt A, %| HB 
AÏ-Si AJI2 10 — — — Inocu- 15 4 50 
(alpax) à 13 lation 
Sans 16 2 50 
inocu- 
lation 
AJI4 8 _ 0,17 | 0,25 | Idem 15 2 50 
à 10,5 à 0,3| à 0,5| Inocu- 23 3 70 
lation 
Al-Mg AJIS _ _ 9,5 —_ Coulée 28 9 60 
à 11,5 en sable 
Al-Cu AJI7 — |4ùà5| — — Idem 20 6 60 
Al-Si-Cu | AJI5 | 4,5 1,0 | 0,35 | — Idem 16 _— 65 
à 5,5 | à 1,5 | à 0,6 
Al-Si-Zn| AJi1|6àS| — 0,1 10 à Idem 20 2 80 
à 0,3 |14 Zn 


Au chauffage de trempe, la phase ff en excès (Al,Mge) (voir 
fig. 260) se dissout et un refroidissement rapide entraîne la fixation 
de la solution solide homogène. 

On rapporte au même groupe les alliages aluminium-cuivre, 
et notamment les alliages AJI7 et AJI12. 


Les propriétés de fonderie de l’alliage AJ17 sont réduites par sa propension 
à la fissuration à chaud et à la production des retassures, mais le traitement 
thermique qui consiste en une trempe et un vieillissement par revenu lui 
confère des propriétés mécaniques élevées (Tableau 51). Un autre alliage de ce 
groupe AJI112 (10 à 12 % Cu) a de meilleures propriétés de fonderie et se distin- 
gue par verre accrue qui demeure jusqu’à 250-300 °C, mais sa plasti- 
cité est faible. 
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CHAPITRE XXIV 


Magnésium et ses alliages 


1. Magnésium 


La propriété caractéristique du magnésium est sa faible densité: 
1,74 g/em’; elle est moindre que celle de l’aluminium. Le point 
de fusion du magnésium est de 651 °C. 

Le magnésium a un réseau cristallin hexagonal à distance réti- 
culaire a — 3,203 kX et c — 5,2002 KkX ; c'est ce qui explique sa 
plasticité bien inférieure à celle de l'aluminium qui cristallise 
suivant le système cubique. 

Le magnésium industriel est livré en deux nuances: Mri 
(99,92 % Mg) et Mr2 (99,65 % Mg). Les propriétés mécaniques du 
magnésium pur sont faibles (pour un métal coulé: Ro,002 —— 2,0 
à 3,0 kg/mm°; R — 11 à 12 kg/mm°; À = 6 à 8%; Z — 9,0 à 
40 % et HB — 30), il est peu stable à la corrosion et s'oxyde 
aisément en brûlant d’une flamme blanche brillante. 

C'est la cause pour laquelle le magnésium ne s'emploie pas 
comme matériau de construction. 


2. Alliages au magnésium 


Dans l’industrie on emploie les alliages au magnésium avec l’alumi- 
nium, le zinc et le manganèse et, plus rarement, avec le titane et 
le béryllium. 

L’aluminium et le zinc forment avec le magnésium des solutions 
solides en améliorant nettement les propriétés mécaniques des 
alliages (fig. 269). 

Le manganèse élève la tenue à la corrosion. Le titane rend plus 
fin le grain des alliages au magnésium, alors que l'addition de 
0,005 à 0,02 % de béryllium contribue à la formation dans un métal 
liquide d'une pellicule d'oxyde et diminue l’aptitude de ces alliages 
à l'oxydation à l'état fondu. 

Le calcium contenu dans la proportion d'environ 0,2 % produit 
une action analogue à celle du béryllium. Il est de plus un bon 
désoxydant et dégazeur. 
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0,2 à 0,5 % de cérium rendent nettement plus fin le grain et 
améliorent les propriétés mécaniques, surtout celles de l’alliage 
magnésium-manganèse. 

L’impureté la plus nocive est le fer qui diminue la tenue à la 
corrosion des alliages au magnésium. 

Il existe deux groupes d’alliages au magnésium, ceux de forge 
et de fonderie. 

1. Alliages de forge à base de magnésium. Ces alliages ont une 
application plus restreinte que celle des alliages à l’aluminium. 


RRooez»XGIMM® À, 2, % 


H8, 4g/mm? 


2 
0 2 4 6 86 10 0 € 4 6 8 10 
Teneur en aluminium, 4 Teneur en zinc, % 


a) b) 


Fig. 269. Influence de l’aluminium (a) et du zinc (b) sur les caractéristiques 
mécaniques du magnésium 


On les utilise sous forme de tôles, barres et pièces de fonderie. 
A l'’ambiante, le magnésium peut subir la déformation plastique 
seulement par le glissement suivant le plan de base du réseau hexa- 
gonal ; aux températures élevées, on constate l’apparition des plans 
de glissement supplémentaires. C'est pourquoi le corroyage des 
alliages au magnésium se fait avec chauffage à 250-400 °C. 

La composition et les propriétés des alliages au magnésium 
sont données au Tableau 52. 

L'’alliage MA (plus riche en manganèse) a une structure composée 
de solution solide &« et d’une faible quantité de phase $ (Mn) en 
excès, les alliages à teneur plus élevée en aluminium ont une structure 
à solution solide et à phase Mg,Al:. 
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Tableau 52 
COMPOSITION CHIMIQUE ET CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES 
DES ALLIAGES AU MAGNÉSIUM DE FORGE (BARRES FORMÉES À CHAUD) 


ARNO chimique, Propriétés mécaniques 
Nuan- a ES Propriétés 
ce à : : technologiques 
Al Za Mn kg/mm3 kg/mm? % 


MA! Jusqu'à are ; 21 12 8 Forgeabilité 
0 à 2,5 


élevée, bonne 
soudabilité, 
tenue à la cor- 
rosion accrue 

Forgeabilité as- 
sez bonne, 
tenue à Ja 
corrosion ré- 
duite 


Les alliages au magnésium de forge ne subissent pas de traitement 
De de durcissement. Ils sont recuits à 340-400 °C pendant 

à 12 h. 

Alliages de fonderie. Le magnésium se prête bien plus mal à la 
fonderie que l'aluminium. La gamme de coulée des alliages au 
magnésium est rendue plus compliquée par la nécessité de protéger 
le métal fondu contre l'oxydation. 

Les propriétés mécaniques des alliages au magnésium dépendent 
dans une grande mesure de la grosseur du grain. Plus le grain est 
fin, plus la résistance de l’alliage est élevée. Pour rendre le grain 
plus fin, l’alliage avant coulée est surchauffé à 850 ou 900 °C ou 
inoculé par les additions de craie, de magnésite, de chlorure ferrique 
(à raison de 1 % du poids du lit de fusion) ou encore de zirconium 
(0,6 à 0,8 %). 

La composition chimique et les propriétés des alliages de fonderie 
sont indiquées dans le Tableau 58. 

Tableau 53 


COMPOSITION CHIMIQUE ET CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES 
DES ALLIAGES AU MAGNÉSIUM DE FONDERIE 


Composition chimique, % Propriétés mécaniques 


Nuante R, 
kg/mm? A, % HB 
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La structure de ces alliages est constituée de solution solide 
et d’inclusions Mg,Al,. L'alliage MJT4 qui contient plus de 2,0 % 
de Zn comporte en outre la phase T (Mg,;Al,Zn.). 

Les propriétés mécaniques des alliages de fonderie à base de 
magnésium peuvent être améliorées par traitement thermique. Il 
consiste en un chauffage pendant 10 à 16 h à 380 °C (MJTI4) ou à 
415 °C (MJI5), un refroidissement à l'air et un durcissement ultérieur 
à 175 °C pendant 14 à 16 h. 

La trempe des alliages au magnésium accroît la charge de rupture, 
alors que le durcissement par revenu ultérieur augmente la limite 
d’élasticité. Les propriétés mécaniques de l’alliage MJI5 trempé 
et revenu sont: R = 22 kg/mm°? et À — 5 %. Le durcissement est 
lié au passage au moment de la trempe des combinaisons Mg.Al, 
et Mg,Al,Zn, dans la solution solide et leur précipitation par le 
revenu sous forme de particules dispersées, généralement aux joints 
des grains. 

Les alliages au magnésium ont une bonne usinabilité, mais 
il faut prendre certaines précautions. 

L'inconvénient des alliages au magnésium, par rapport aux 
alliages d’aluminium, est leur faible module d'’élasticité (u — 
— 4 300 kg/mm*). C’est pourquoi on ne les emploie pas pour 
des pièces très chargées ou travaillant dans des milieux agressifs 
(y compris l’eau et la vapeur d’eau). 

Pour augmenter la tenue à la corrosion, les alliages au magnésium 
subissent l'oxydation (dans une solution de K,Cr.O; + IINO, + 
+ H,0 par exemple) qui contribue à la formation d’une pellicule 
protectrice superficielle. Ensuite la surface oxydée est protégée par 
un revêtement de peinture ou de vernis. 

Les alliages au magnésium s’emploient dans le cas où il faut 
mettre en valeur leur faible densité (alliages ultra-légers), dans 
l’aviation en premier lieu, ainsi que dans la construction aéronauti- 
que et de transport, la fabrication des éléments des appareils radio, 
des machines et appareils portatifs (machines à écrire, à calcul, 
instruments d'optique). 
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CHAPITRE XXV 


Béryllium 


Le béryllium est un métal gris d’acier. Sa densité est de 1,84 g/cm*, 
le point de fusion 1 283 °C. Il compte deux variétés allotropiques: 
jusqu'à 1 250 °C il existe sous forme de Be, à réseau hexagonal 
(a — 2,281 kX et c — 3,577 kX) et à une température plus élevée 
sous forme de Bes à réseau cubique centré. 

Les propriétés mécaniques du béryllium technique, en fonction 
de la pureté du métal et de la gamme de sa fabrication, varient 
dans de larges limites: À —30 à 60 kg/mm°; À — 1 à 16 % et plus. 
Le module d'élasticité du béryllium (29 000 à 31 000 kg/mm‘) 
est 4 fois supérieur à celui de l’aluminium. Les barres, tubes, profilés. 
tôles et autres produits se font suivant la méthode d'’extrusion 
à chaud (au-dessus de la température de recristallisation de 1 000 
à 1 050 °C) ou dans un état tiède (au-dessous de la température 
de recristallisation de 400 à 450 °C). L'application du laminage 
et du forgeage est plus rare. 

Au chauffage supérieur à 800 °C, le béryllium s'oxyde. Pour 
parer à l'oxydation et favoriser la gamme de corroyage, on 
recourt aux revètements de protection constitués du cuivre ou de 
l’acier à bas carbone. Le corroyage s'emploie pour des ébauches 
obtenues par la métallurgie des poudres, il est plus rare qu'on 
recourt à la fonderie. Le béryllium corroyé présente une anisotropie 
bien marquée des propriétés mécaniques. Après extrusion à chaud. 
l'allongement dans le sens de la déformation atteint 15 à 16 %, 
alors que transversalement il est presque nul. L'’extrusion et le 
laminage imposent des recuits intermédiaires à 800 ou 900 °C. 
Le béryllium se prête mal à l’usinage. L'assemblage des pièces 
s'effectue par brasage avec des brasures fortes, par collage (si la 
pièce travaille aux basses températures) ou soudage par diffusion. 
La combinaison de la haute résistance, de la faible densité, du point 
de fusion élevé et d’une bonne tenue à la corrosion permet d'utiliser 
le béryllium dans la construction aéronautique, astronautique et 
dans l'industrie des appareils. Il a été établi que les pièces massives 
en béryllium ne brûlent pas en entrant du cosmos dans l’atmosphère. 
car il se forme à leur surface une couche épaisse d’oxydes. 
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Le béryllium a une très faible section effective de capture des 
neutrons thermiques (0,01 à 0,1 barn), ce qui le fait l’un des meilleurs 
matériaux pour les ralentisseurs et les réflecteurs des neutrons 
thermiques des piles atomiques et des enveloppes des éléments 
chauffants. La grande perméabilité aux rayons X permet d'utiliser 
le béryllium pour les fenêtres des tubes à rayons X. 

Les inconvénients de béryllium sont: 1) sa faible teneur dans 
la croûte terrestre; 2) la difficulté de son extraction du minerai: 
3) le prix élevé; 4) sa toxicité qui impose des mesures spéciales 
pour la protection lors de sa fabrication et 5) sa faible plasticité. 

Tous ces facteurs délimitent les possibilités d'emploi du béryllium. 
Ce métal forme des solutions solides avec un très petit nombre d'élé- 
ments. La majorité des éléments n'’influent pas d’une manière 
sensible sur ses propriétés mécaniques. Sa gamme de fabrication 
peut être améliorée par addition de Al, Ti, Si. On connaît des allia- 
ges au béryllium titrant 10 à 40 % AI. Ces alliages s'obtiennent par 
la métallurgie des poudres. Ils sont composés des particules de 
béryllium réparties dans une matrice d'aluminium. Des alliages 
à teneur élevée en BeO (plus de 4 %) ont trouvé une certaine applica- 
tion dans la navigation cosmique; ils ont une limite élastique accrue 
et une bonne stabilité dimensionnelle. 

Les béryllides, composés de béryllium avec Ta, Nb, Zr et autres 
éléments (Ta.Be;, Zr.Be:, etc.), se distinguent par une dureté. 
une tenue à chaud et à corrosion élevées. Les pièces en béryllides 
se fabriquent par la méthode de la métallurgie des poudres et par 
la fonderie de précision. 
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CHAPITRE XXVI 


Titane et ses alliages 


Le titane a une densité relativement faible (4,5 g/em), une haute 
tenue à la corrosion dans de nombreux milieux et des propriétés 
mécaniques élevées surtout lorsqu'il est allié au chrome, fer, manga- 
nèse et à d’autres éléments. C’est pourquoi les alliages au titane 
sont de plus en plus usités dans l’industrie. 

Le point de fusion du titane est de 1 725 °C; il est supérieur 
à celui du fer (1 539 °C). 

Le titane compte deux variétés allotropiques: jusqu’à 822 °C 
il existe sous forme de titane & à réseau hexagonal (a—2,9503 kX 
et c — 4,6831 kX) et aux températures plus élevée+ sous forme 
de titane f à réseau cubique centré (a — 3,3132 kX). 

La composition ct les propriétés du métal technique obtenu 
par réduction du tétrachlorure de titane par le magnésium ou le 
sodium sont portées sur le Tableau 54. 


Tableau 54 
COMPOSITION ET CARACTERISTIQUES DU TITANE TECHNIQUE 


Propriétés mécaniques 


Inclusions 
Nuance as plus 
Né de R, kg/mm® A, % | Z, % 
BTi-1 0,1% £e 45 à 60 30 à 25 50 
0,156 2 
0,04% Na; 
018% Si 
0.15% H2 
BTI-2 55 à 75 25 à 20 45 


Les impuretés nocives du titane sont l'azote, le carbone, l'oxygène 
et l'hydrogène. 

L’azote et l’oxygène diminuent brusquement la plasticité du 
titane. 
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Lorsque la teneur en carbone est supérieure à 0,1 ou 0,15 %, 
il diminue la forgeabilité et l’usinabilité et dégrade brusquement 
la soudabilité du titane et de ses alliages. 

L'hydrogène augmente fortement la susceptibilité du titane 
à l’entaille ; ce défaut porte le nom de jragilisation par l'hydrogène 
du titane. Le titane à teneur en hydrogène accrue (plus de 0,015 %) 
est recuit sous vide à 800 °C (et ses alliages à 700-750 °C) pendant 
quelques heures. On réduit ainsi 
la teneur en hydrogène jusqu’à 120 
0,003 ou 0,005 %. 

Le titane se prête au travail 
à froid et àchaud, il a une bonne 
soudabilité (soudage sous atmo- 
sphère d’argon ou d’hélium) mais 
une mauvaise usinabilité (par rap- 
port à l'acier). 

Il se forme à la suface du tita- 
ne une pellicule d'oxyde très sta- 
ble qui assure une tenue à la cor- 
rosion élevée dans l’eau douce et 
l’eau de mer et dans certains 
acides. Addition d’allicge, % 

. Les alliages au titane compa- pie, 270. Influence de certains élé- 
rés au métal pur ont des proprié- ments sur la charge de rupture du 
tés mécaniques plus élevées, une titane 
meilleure tenue au fluage et à 
la corrosion, une limite de fatigue plus forte. C'est pourquoi les al- 
liages au titane s'emploient plus largement dans l’industrie. 

Le titane est additionné de chrome, fer, manganèse, molybdène, 
étain et vanadium. La figure 270 illustre l'influence exercée par 
certains éléments sur sa charge de rupture, et la figure 271 représente 
le diagramme d'équilibre du titane et de ces métaux *. Les éléments 
alliés au titane se distinguent par leur action sur la température 
de la transformation «& + f. 

L'aluminium élève la température de cette dernière, il est un 
élément alphagène. 

L'étain et le zirconium n'’agissent pratiquement pas sur la tempé- 
rature de transformation allotropique; ces éléments s'appellent 
consolidants neutres. 

Le chrome, le fer, le manganèse. le molybdène et le vanadium 
baissent la température de la transformation & += B et élargissent 
le domaine de l'existence de la phase f (voir fig. 271). Les alliages 
de titane avec le manganèse, le fer, le chrome, etc., donnent lieu 


Charge de rupture R, kg/mm? 
© 
S 


* On ne donne que les domaines de basses températures de ces diagrammes. 
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Fig. 271. Diagrammes d'équilibre des alliages à base de titane 
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Fig. 272. Micrographies des alliages au titane: 
a — alliage @ (BT5-1); b — alliage & + B (BT3-1). X 1 000 
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de plus à la décomposition eutectoïde de la phase B (voir fig. 271) 
et à la formation des composés intermétalliques Ti,M,. 
Les alliages & + B ct & ont trouvé une application pratique. 
Les alliages B ne sont pas utilisés, car leurs propriétés dépendent 
pour beaucoup de l'influence des inclusions qui souillent l’alliage 
pendant la fabrication. 


La figure 272 représente la microstructure des alliages au titane 
a et «à + $. 

Les alliages & ont une bonne soudabilité, sont assez plastiques 
et se prêtent assez bien à l’usinage. 


Les alliages & + B ont des propriétés mécaniques élevées. une 
bonne plasticité et peuvent être durcis par traitement thermique. 
Le Tableau 55 donne la composition et les propriétés de certains 
alliages de titane. Tous ces alliages font partie du groupe «& + B, 
à l'exception de l’alliage BT5-1 qui se rapporte aux alliages «. 


Tableau 55 


COMPOSITION CHIMIQUE, CARACTÉRISTIQUES MÉCANIQUES 
ET EMPLOI DES ALLIAGES DE TITANE 


Composition chimique, Propriétés 
% mécaniques 
A pplication 
éventuelle 


Pièces de forge, 
à 115 | à 16 | à d'estampage, la- 
minés. Prend la 
déformation à 
chaud 
95 10 Idem pour les 
à 120! à 16 | à ièces travail- 
ant à 450 ou 
500 °C (disques 
et aubes des com- 
presseurs, des 
moteurs à réac- 
tion) 
Laminage, pièces 
de forge. Bonne 
soudabilité, plas- 
ticité de fabri- 
cation réduite 
Se prête bien à la 
déformation à 
chaud. Très ré- 
fractaire 
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Les alliages au titane peuvent être utilisés comme réfractaires 
(dans les limites de 400 à 500 °C) en remplaçant les alliages à l'alu- 
minium et l'acier; le poids des constructions peut être ainsi diminué. 

Les propriétés mécaniques des alliages au titane, comme le 
montre le Tableau 55, sont très bonnes. Leur charge de rupture 
atteint 100 à 120 kg/mm° et ils sont très plastiques. Les alliages 
au titane ne le cèdent donc pas quant à leurs caractéristiques mécani- 
ques non seulement aux alliages au cuivre et à l'aluminium, mais 
encore aux aciers alliés. 11 faut de plus tenir compte de la densité 
du titane plus faible que celle du fer. 

Pour améliorer la résistance des alliages au titane (œ + B), 
on recourt à la trempe à la température qui correspond au domaine 
æ + f, et au durcissement ultérieur (revenu) à 480-650 °C. En 
modifiant la température de trempe et de revenu, on peut varier 
dans de très larges limites les propriétés des alliages. 

La déformation à froid du titane et de ses alliages augmente 
nettement la résistance, mais diminue la plasticité. Pour supprimer 
l’écrouissage. on effectue le recuit à 500-550 °C pour le titane et 
à 650 ou 700 °C pour ses alliages. 
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CHAPITRE XXVII 


Zinc, plomb, étain 
et leurs alliages 


1. Zinc et ses alliages 


Le point de fusion du zinc est de 419,4 °C et sa densité 7,14 g/em®. 
Il a un réseau hexagonal (a — 2.65 kX ; c — 4,93 kX). La résistance 
du zinc est très faible (R — 12 à 15 kg/mm°), mais sa plasticité 
est élevée (4 — 20 %). 

Le zinc technique titre 97,5 à 99,99 % Zn (nuances IUB, HO, Il, 
L2, 3 et 14). Parmi ses inclusions on compte Sn, Pb, Fe, Cd 
et Cu. 

Pb, Sn et Cd sont considérés comme des impuretés nocives, car 
ils contribuent à la corrosion intercristalline. Le fer augmente la 
dureté du zinc et, lorsque sa teneur dépasse 0,2 %, produit une 
forte action fragilisante. L’étain forme avec le zinc un eutectique 
fusible qui se précipite aux joints des grains et rend plus difficile 
le corroyage à chaud. 

Le zinc s'emploie sous forme de tôles dans l'industrie polygraphi- 
que, pour le zingage électrolytique et la galvanisation à chaud du 
fer, la fabrication des alliages, ainsi que du blanc de zinc Zn0. 

Les alliages zinc-aluminium-cuivre (LAM4-1, ILAM4-3) à point 
de fusion bas, qui se distinguent par une bonne coulabilité. s’em- 
ploient pour le moulage sous pression. Ces alliages prennent la matura- 
tion qui modifie leurs dimensions et assure leur durcissement. 
L’addition de magnésium (0,02 à 0,08 %) augmente la tenue à la 
currosion et diminue l'aptitude à la maturation. 

Voici les propriétés de ces alliages: R — 25 à 40 kg/mm*; 
A—=2à 6% et HB — 90 à 110. 

Les alliages Zn-Al-Cu se prêtent aisément au corroyvage à 200 
ou 300 °C. La déformation améliore leurs propriétés mécaniques: 
R = 40 à 45 kg/mm®; À = 8 à 12% et I1B — 90 à 110. Pour 
la fabrication des tôles et des profilés on recourt souvent à l’alliage 
LAM10-1. L'apparition d’une texture fait que le zinc et ses alliages 
sont anisotropes à l'état déformé. La résistance est plus élevée 
dans le sens du laminage que dans le sens perpendiculaire au la- 
minage. 

Avec l'augmentation du degré de corroyage à froid, la plasticité 
du zinc et de ses alliages augmente. La déformation du zinc, en 
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plus du glissement de la base des cristaux hexagonaux, produit 
le maclage (voir p. 53) qui donne une nouvelle direction 
au glissement. C'est pourquoi la propension à la déformation se 
renforce. Les alliages au zinc ont une faible tenue à la corrosion et 
au fluage. Ils résistent mal à l’action des acides et alcalis ainsi 
qu’à celle de la vapeur d’eau. Aux températures élevées, les alliages 
s'amolissent et deviennent fluides. Ils s'emploient en partie comme 
antifrictions (voir p. 493), ainsi que dans l'imprimerie pour la 
coulée des caractères de linotype et de monotype. Les inconvénients 
des alliages d'imprimerie à base de zinc sont leur point de fusion 
relativement élevé (400 à 450 °C) et leur brûlure importante lors 
de la refusion. 


2. Plomb et ses alliages 


Le point de fusion du plomb est de 327 °C et sa densité 11.34 g/cm. 
Son réseau est cubique à faces centrées (a -- 4.49 kX). La résistance 
du plomb est très faible (7 — 1,2 kg/mm°) et sa plasticité élevée 
(4 = 45 à 50 6). La dureté du plomb ne dépasse pas 4 à 5 J1B. 

Le plomb technique titre de 99,6 à 99,992 % Pb ue Co. 
C1, C2, C3 et C4). 

Toutes les additions (Mg, Fe, Cu. Zn, As. Sn, Ca, etc) augmen- 
tent sa dureté et sa résistance. Le plomb résiste bien à à la corrosion 
dans les acides sulfurique, chromique, phosphorique et fluorhy- 
drique, mais il n’est pas stable dans les acides nitrique et chlor- 
hydrique. 

De faibles additions de tellure, de cuivre et d’antimoine aug- 
mentent sa tenue dans l'acide sulfurique. Le calcium et le magnésium 
diminuent sa tenue à la corrosion. 

Le plomb se prête aisément au corroyage. La température de 
sa recristallisation se situe dans le domaine de températures négatives 
(voir p. 65), et c’est pourquoi sa déformation aux températures 
positives n’entraîne pas l'écrouissage. De faibles additions de Sn 
(2,0 % environ) ou de Sb (0.5 % environ) et de Cd (0.25 %), etc., 
augmentent la température de recristallisation et permettent d'élever 
par écrouissage la charge de rupture jusqu’à 2,5 kg/mm°. 

Le plomb technique et ses alliages avec Sb, Sn, Cu, Cd, Ca, 
As s’emploient pour la fabrication des gaines de câble, des plaques 
d’accumulateurs, du plomb de chasse, des revêtements antiacides des 
installations et des tubes, pour la confection des soudures (voir 
p. 492), des coussinets des paliers (Tableau 58) et dans les techniques 
polygraphiques. 

Les alliages d'imprimerie contiennent de 9,5 à 16 % Sb et de 

à 4,5 % As (nuances MI, MIU3, MIT, MCM{) et s'’emploient 
our la coulée des caractères à main, du matériau des blancs, des 
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réglets et des interlignes. La température de fusion des alliages 
d'imprimerie est basse (245 à 325 °C), leur coulabilité est élevée 
et ils changent peu leur composition lors de refusions multi- 
ples. 

Pour les plaques d’accumulateurs on emploie généralement les 
alliages de plomb à 6 ou 9 % Sb, et pour les gaines de câble à 
2 % Sn ou à 0,5 % Sb. 


3. Etain et ses alliages 


Le point de fusion de l’étain est de 231,9 °C et sa densité 7,3 (B) 
et 7,75 g/em® (œ). Il existe sous deux formes allotropiques. Sns 
{étain blanc) existe dans les conditions d'équilibre au-dessus de 
13,2 °C. Le réseau cristallin de Sng est tétragonal (a — 1,753 kX, 
c — 5,3194 kX). Sn, a un réseau cubique du type diamant. Sn, 
est très fragile, il existe sous forme d’une poudre grise. 

La transformation Sns = Sn, n’a lieu qu'aux séjours prolongés 
à —30 ou —50 °C. 

La déformation de l’étain à l’ambiante ne provoque pas d’écrouis- 
sage (voir p. 66). 

L’étain technique titre de 96,25 à 99,9 % Sn (nuances O1, O2, 
O3 et 04). Les additions de Sb, Bi, Cu et Pb rendent l'étain plus 
dur. Ses propriétés mécaniques: R — 2,5 kg/mm®, 4 — 40 à 70 %; 
HB = 70 à 100. La faible résistance de l'étain pur rend difficile 
sa transformation. C’est pourquoi, pour le durcir, on additionne 
Sb, Pb et Cu. L'étain est inaltérable à la corrosion dans les condi- 
tions atmosphériques, l'eau douce et l’eau de mer, le lait et les 
jus de fruits. On l’emploie pour la fabrication des feuilles, des brasu- 
res (Tableau 57), des alliages facilement fusibles (Tableau 56), des 
babbits (Tableau 58), des bronzes et des laitons à tenue élevée à la 
corrosion (voir p. 448). 


4. Alliages fusibles 


On donne le nom d'alliages fusibles à ceux dont le point de fusion 
est inférieur à celui de l’étain (232 °C). Le Tableau 56 indique la 
composition de certains de ces alliages. 

La composition de ces alliages est choisie de sorte qu'ils compor- 
tent des métaux facilement fusibles (Sn, Pb, Bi, etc.) qui forment 
des eutectiques binaires, ternaires et quaternaires. 

Les alliages fusibles Sn + Pb + Bi à 10 % Hg ont reçu le 
nom d'amalgames. Leur point de fusion est inférieur à 100 °C. 
L'alliage contenant 91,5 % de mercure et 8,5 % de thallium a le 
point de fusion le plus bas, —60 °C. 
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Les alliages fusibles s’emploient pour la fabrication des modèles 
odontologiques, comme soudures, servent pour faire des répliques 
anatomiques ou des bouchons et pièces intercalaires de protection. 


Tableau 56 
COMPOSITION CHIMIQUE DES ALLIAGES FUSIBLES 


Nuonce # 


J1199 — 
JI141 30 


Alliages à base de bismuth 


J196 
J158 
JI47 


* Les alliages sont désignés par !a lettre JI (initiale de laiton en russe) suivie 
du chiffre qui indique la température de début de fusion. 


5. Soudures à base d’étain et de plomb 


Les soudures étain-plomb (Tableau 57) s'emploient lorsque le 
cordon ne subit pas l’action des charges mécaniques importantes *. 
La charge de rupture du cordon ne doit pas dépasser dans les cas 
courants 6 à 8 kg/mm°. C'est pourquoi ces soudures s'appellent 
tendres. | 

La température de fusion des soudures tendres varie de 185 
à 350 °C. La soudure la plus fusible est I10C61 (alliage eutectique). 
Cet alliage s'emploie largement pour le brasage. Pour étamer le 
fer-blanc et les ustensiles de cuisine, on emploie plus souvent 
l'étain pur des nuances O1 et O2 ou la soudure I10OC90. 

Les soudures plomb-étain ne sont pas recommandées pour le 
travail du cuivre et de ses alliages, car il se forme alors une couche 
périphérique fragile contenant Cu;Sn. 

Dans ce cas on emploie des soudures plomb-argent ou étain- 
plomb. Les alliages les plus fusibles (eutectiques) sont IICp2,5 
(point de fusion 304 °C), IIOIL 90 (point de fusion 200 °C). Ces soudures 
sont les plus usitées. 


* Lorsqu'il faut obtenir des propriétés mécaniques élevées du cordon, 
on emploie des soudures fortes. 
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| Tableau 57 
COMPOSITION CHIMIQUE ET DESTINATION DES SOUDURES 


Composition chimique, % 


Nuance # Application principale 


Sb Ag | Pb 


Soudures étain-plomb 


HOC-90 89 à 90 0,15 — le reste Ustensiles de cuisine 

TOC-61 56 à 61 0,8 _ » Radio et appareils 
électriques 

NOC-40 39 à 40 1,5 à 2,0 _ » Appareils  électri- 


ques, radio, radia- 
teurs, travaux de 
montage électrique 
HOC-30 29 à 30 1,5 à 2,0 —_ » Gaines de câble, tu- 
bes de plomb, etc. 


Soudures plomb-argent 


HCp1,5 0,75 à 1,25 — 1,3 à 1,7 le reste Pièces encuivre, lai- 
ton et autres mé- 
taux 

NCp2,5 _ — 2,3 à 2,7 » Moteurs électriques, 


radiateurs 
NCp3 _ — 2,7 à 3,3 » 
Soudures élain-zinc 


TOL190 90 —_ — 10 Brasage du bronze 
au béryllium, éta- 
mage du cuivre, de 
l'aluminium et de 
la fonte 

TOI70 70 —_ — 30 Brasage de l'alumi- 
nium avec du zinc, 
cuivre, laiton, bron- 
ze ou de ces mé- 
taux entre eux 

HOL60 60 — _ 40 Pièces en aluminium 


#* IT soudure: O étain; C plomb; LU zinc (initiales des mots russes cor- 
Dr oi à Les chiffres indiquent la tencur cn étain (IIOC ct TOL) ct en argent 
p). 


6. Alliages antifriction 
à base d'’étain, de plomb et de zine 
(babbits) 


Les alliages antifriction (babbits) s’emploient pour le régulage 
des coussinets des paliers. 

Les prescriptions essentielles auxquelles doivent satisfaire les al- 
liages antifriction sont déterminées par les conditions de service du 
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coussinet. Ces alliages doivent 1) avoir une dureté suffisante (elle 
ne doit pas ètre trop forte pour ne pas entraîner une usure excessive 
de l'arbre; 2) se prèter relativement bien à la déformation sous 
l'action des contraintes locales, c'est-à-dire être plastiques et se 
roder à la surface de l'arbre; 3) maintenir le graissage à la surface ; 
4) avoir un faible coefficient de frottement entre l'arbre et le palier. 

La température de fusion de ces alliages ne doit pas être élevée, 
ils doivent avoir une bonne conductibilité thermique et une forte 
tenue à la corrosion. 

Pour assurer ces propriétés, les alliages antifriction doivent 
avoir une structure hétérogène composée d’une matrice douce et 
plastique et d’inclusions de constituants plus durs. L'arbre en 
rotation repose sur les particules de ces constituants durs qui assurent 
la tenue à l'usure, alors que la masse principale qui s’use plus vite 
se rode à l’arbre et forme un réseau de canaux microscopiques qui 
favorisent la circulation de l'huile et l'évacuation des produits 
d'usure. 

Le Tableau 58 donne la composition et la destination des babbits. 


Tableau 58 
COMPOSITION CHIMIQUE ET EMPLOI DES BABBITS 


Composition chimique, % 


Autres Applications 
ca Pb Sn éléments 


— Le reste Machines très 
chargées (turbi- 
nes à vapeur, 
pompes à turbi- 
nes, etc.) 

9 à 11 0,75 à Machines suppor- 


1,25 Ni tant une charge 
0,5 à moyenne 
0,9 As 
15 à 17 — Moteurs d'auto- 
mobiles 
0,05 à 0,60 à Matériel de che- 
0,2 AL 0,90 Na min de fer 


* GOST 1209-59. 


Les propriétés de la nuance B83 sont les meilleures. La matrice 
douce du métal est constituée de solution solide & d’antimoine 
dans l'étain (fig. 273,a) et ses cristaux durs sont ceux de phase $"; 
cette phase est une solution solide de SnSb. 
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L'’antimoine et l’étain ont des densités différentes. C'est pourquoi 
les alliages de ces métaux sont susceptibles d’une ségrégation impor- 
tante. Pour parer à ce défaut, on ajoute aux babbits du cuivre. 
Il forme avec l’antimoine la combinaison chimique Cu;Sn. Le 
point de fusion de cette combinaison est plus élevé. elle cristallise 
donc la première en formant des dendrites ramifiées qui entravent 
la ségrégation suivant la densité des cristaux à réseau cubique B° 


0 10 20 30 40 50 0 1Q 20 30 40 50 60 70 60 90 100 
Teneur en anlimoine, % Teneur en antimoine, % 
a) à) 


Fig. 273. Diagrammes d'équilibre: 
a — Sn-Sb;, b — Pb-Sb 


(SnSb). Les cristaux de Cu,;Sn forment de plus dans les babbits 
des inclusions dures qui augmentent encore la tenue à l'usure du 
coussinet. 

La figure 274,a représente la microstructure du babbit BS3. 
Le champ noir est la masse plastique de la solution solide «&, les 
cristaux clairs de forme carrée sont ceux de SnSb, alors que les 
a en forme d'étoiles ou d'aiguilles alongées sont ceux de 

u3S 

Le babbit B83 qui contient beaucoup d’étain onéreux ne s'emploie 
que pour le régulage des paliers et des coussinets des machines 
de grande puissance. 

Pour d'autres machines on utilise des babbits dans lesquels 
une partie importante d’étain est remplacée par du plomb. 

Les babbits au plomb ont un coefficient de frottement plus grand 
et sont plus doux, mais ils sont plus fragiles que les babbits à l’étain, 
car ils ont à la base non pas des cristaux de la solution &, mais un 
eutectique moins plastique (fig. 273,b). C'est pourquoi les babbits 


au plomb s’emploient pour des machines moins chargées. 
32% 
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La structure du babbit B16 est représentée sur la figure 274,b. 

Dans la masse plastique principale composée de solution solide 
de Sn(Sb) ct d’eutectique du plomb, les cristaux SnSb (de forme 
carrée) et les cristaux aciculaires de Cu;Sn sont répartis uniformé- 
ment. 

Les babbits les moins chers sont ceux à base de plomb-calcium 
(Tableau 58); ils s’emploient essentiellement pour le régulage des 
paliers des wagons de marchandises. Le calcium et le sodium forment 


Fig. 274. Micrographies des babbits: 
a—babbit B83; b—B16; c—-EKA. X 150 


la solution solide avec le plomb. La figure 274,c représente la 
microstructure du babbit BKA. Le champ noir principal représente 
la solution de sodium dans le plomb. Le constituant dur est Pb;Ca 
(inclusions claires). 

On utilise également des alliages antifriction à base de zinc 
LHAM10-5 et HAM9-1,5. Ces alliages s'emploient au lieu des bronzes 
à l’étain et des babbits à faible teneur en étain pour des paliers 
des machines-outils, des presses, des laminoirs, etc. La matrice 
douce de ces alliages est constituée d’eutectique Zn + Al + CuZn:;, 
et d’inclusions dures de cristaux d'aluminium. 
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